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Diplomová práce se zabývá problematikou přípravy nadeutektických slitin hliníku s využitím 
obětovatelných povlaků. Literární rešerše je zaměřena na rozbor charakteristik hliníku a jeho 
slitin. Pozornost je dále věnována tepelnému zpracování slitin hliníku a vlivu přísadových 
prvků na tyto slitiny. Rozbor vlastností a způsobů zvýšení užitných vlastností slitin Al-Ni je 
dalším předmětem literární rešerše. Pozornost je věnována také rozboru metod aplikace 
žárových nástřiků se zaměřením na princip jednotlivých metod a charakteristiky povlaků 
zhotovené těmito metodami. Předmětem experimentální části je příprava nadeutektických 
slitin hliníku s využitím obětovatelných povlaků na bázi niklu. Jedná se o nekonvenční postup 
zahrnující zhotovení povlaku na povrchu hliníkového podkladu technologií HVOF a 
následnou tepelnou expozici.  Dále se práce zabývá metalografickým hodnocením 
připravených vzorků se zaměřením zejména na vliv teploty a doby tepelného zpracování na 





Master‘s thesis deals with the forming of hypereutectic aluminium alloys using sacrificial 
coatings. Literature research is focused on analysing the characteristics of aluminium and its 
alloys. Attention is also focused to the heat treatment of aluminium alloys and the influence of 
alloying elements on these alloys. Analysis of characteristics and increase the useful properties 
of Al - Ni alloys is another object of literary research. Attention is also focused to the analysis of 
thermal spraying methods by focusing on the principle of individual methods and the 
characteristics of the coatings made by these methods. The object of experimental part is to 
prepare the hypereutectic aluminium alloys using sacrificial nickel based coatings. This is an 
unconventional manufacturing process comprising coating the surface of the aluminium 
substrate with using HVOF technology and subsequent thermal exposure. Furthermore, the work 
deals with the metallographic evaluation of prepared samples with a particular focus on the 
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Hliník je pro své unikátní užitné vlastnosti, jako jsou například nízká hustota, vysoký poměr 
pevnosti k hustotě, dobrá tvařitelnost, výborná elektrická a teplená vodivost, používán jak ve 
formě čisté, tak ve formě slitin. Jeho uplatnění lze nalézt v celé řadě průmyslových odvětví, 
mezi něž patří například letecká a automobilová doprava, stavebnictví, strojírenství, 
elektrotechnika a potravinářský průmysl. Nevýhody hliníku zahrnují jeho relativně nízkou 
pevnost ve srovnání s kovy o větší měrné hustotě a zejména v důsledku své vysoké 
houževnatosti problematickou obrobitelnost [1, 2, 3]. 
Značným přínosem, a to především z hlediska pevnostních vlastností, je ve slitinách 
hliníku přítomnost intermetalické fáze. Mezi výhodné vlastnosti, pro něž jsou intermetalické 
fáze ve slitinách hliníku cíleně produkovány, patří bezesporu zachování nízké hustoty slitin  
a vysoká specifická pevnost v porovnání s čistým Al a poměrně dobrá teplota tání. Naopak 
nízká houževnatost je nevýhodou těchto fází [4, 5, 6]. Ke zvýšení nejen pevnostních, ale také 
deformačních charakteristik slitin hliníku může naopak přispívat tvorba ultrajemného 
eutektika. Zmíněná struktura byla kromě slitin hliníku, zastoupených například slitinou  
Al-Cu-Si a Al-Ni, pozorována také u slitin Fe-Si, Cr-Si a Ti-Fe-V [7, 8].  
Výrobu konvenčních slitin hliníku lze provést různými způsoby, mezi něž patří 
slévárenství a prášková metalurgie. Mezi nekonvenční metody právě naopak patří využití 
poznatků povrchového inženýrství v kombinaci s tepelným zpracováním. Poslední zmíněná 
metoda představuje nekonvenční postup, při němž je možné uplatnit technologii žárového 
nástřiku pro relativně rychlou a kvalitní tvorbu povlaku. V průběhu žíhání nastává difuze 
zúčastněných komponent a takto vznikající slitina může být zhotovena buď v celém objemu 





























2. Cíle práce 
 
Cílem literární rešerše je charakteristika hliníku a jeho slitin zejména z hlediska 
mechanických, fyzikálních a technologických vlastností, odolnosti hliníku a jeho slitin vůči 
elektrochemické korozi a metodiky vlastní výroby hliníku. Dále je pozornost věnována 
tepelnému zpracování slitin hliníku s detailnějším zaměřením na tvorbu eutektika  
a precipitační vytvrzování. V kapitole věnované slitinám Al-Ni je proveden rozbor možností  
v současnosti využívaných pro zvyšování užitných vlastností těchto slitin. Následující 
kapitola je zaměřena na princip technologie žárových nástřiků, jejich výslednou strukturu  
a vlastnosti připravovaných povlaků žárovým nástřikem. Literární rešerše je zakončena 
rozborem metod aplikace žárových nástřiků, které zahrnují žárový nástřik elektrickým 
obloukem, vysokorychlostní nástřik plamenem (HVOF), žárový nástřik atmosferickou 
plazmou a studený kinetický nástřik (Cold spray). 
Experimentální část se zabývá rozborem problematiky v oblasti nekonvenční přípravy 
nadeutektických slitin hliníku s využitím obětovatelných povlaků na bázi niklu zhotovených 
technologií HVOF. Dále je věnována pozornost tepelné expozici experimentálních vzorků  
a hodnocení strukturního a fázového složení takto připravených slitin. Z provedených 
experimentálních prací je diskutován a v závěru vyvozen vliv teploty a doby tepelného 






















3.1 Hliník a jeho slitiny využívané ve strojírenství  
 
3.1.1 Charakteristiky hliníku 
Hliník je po kyslíku a křemíku třetím nejrozšířenějším prvkem zemské kůry (~ 8%). Mezi 
základní charakteristiky hliníku patří relativně nízká hustota (2,7 g/cm³), výhodný poměr 
pevnosti a hustoty ve srovnání s těžkými kovy, středně vysoká teplota tání Tm = 660°C, dobrá 
tvařitelnost (mřížka FCC), elektrická a tepelná vodivost a paramagnetismus. Hliník má nižší 
pořizovací cenu v porovnání s mědí, jíž tímto konkuruje v elektrotechnickém průmyslu  
a konstrukci. Měď disponuje v porovnání s hliníkem vyšší elektrickou vodivostí (GAl=62 Ω−1; 
GCu=100 Ω−1), ale tento rozdíl není příliš významný, proto je pro účely vedení elektrického 
proudu hospodárnější hliník, který má nižší hustotu (ρCu=9g/cm3) [1, 2, 10]. Problematickou 
oblastí je z důvodu vysoké houževnatosti obrobitelnost hliníku. V průběhu obráběcího 
procesu vzniká tříska, která má plynulý charakter, a proto bývá nezbytné proces obrábění 
přerušit a třísky odstranit (hrozba kolize nástroje a obrobku). Tento nežádoucí efekt je možné 
redukovat přidáním prvků jako olovo, cín a antimon obvykle v množství nepřesahujícím 0,5 
hm. %. Zmíněné prvky ve struktuře vytvářejí globulární útvary, které zvyšují tvrdost a snižují 
houževnatost součástky. Výsledkem je zvýšení lámavosti třísky. Také může docházet ke 
tvorbě nárůstku na břitu nástroje, a tedy k nežádoucí změně geometrie řezného nástroje. 
Redukce tvorby přírůstku může být dosažena zvýšením řezné rychlosti (> 60 ÷ 90 m/s ) nebo 
nákladnou změnou materiálu řezného nástroje (diamant) [11].   
Díky dobré tvařitelnosti hliníku je umožněna výroba tenkých fólií s uplatněním 
například v potravinářském průmyslu. Výborná elektrická vodivost hliníku úzce souvisí 
s tepelnou vodivostí, jejíž zásluhou je hliník, respektive jeho slitiny, vhodným materiálem  
pro výrobu pístů, válců a válcových hlav v automobilovém průmyslu [2]. Hliník a zejména 
jeho slitiny však nalézají široké využití v celé řadě odvětví, nikoli pouze ve strojírenství (viz 












Obr. 3.1 Oblasti využití hliníku a jeho slitin [2]  
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Odolnost hliníku a jeho slitin vůči elektrochemické korozi 
Korozní odolnost hliníku je silně závislá na chemickém složení materiálu (čistotě hliníku), 
teplotě a pH korozního prostředí. Hliník podléhá elektrochemické korozi v přítomnosti jak 
kyselého prostředí, tak i zásad. Z Pourbaix diagramu pro soustavu slitina hliníku 5086 – 3% 
vodní roztok NaCl je patrné, že hliník disponuje schopností tvorby pasivační vrstvy na bázi 
oxidů a hydroxidů hliníku v rozsahu 4 - 8,5 pH (obr. 3.2). Vyskytují se dva základní typy 
koroze hliníku, a to koroze důlková (pitting) a rovnoměrná. Důlková koroze je typická pro 
zásadité prostředí. Na počátku procesu vzniká v korozním médiu vodíkový plyn a následuje 
redukce vody na ionty OH-, které zprostředkují rozpouštění pasivační vrstvy v alkalických 
podmínkách. Rovnoměrná koroze se vyznačuje vysokou rychlostí degradačního procesu  
















Obr. 3.2 Pourbaix diagram slitiny hliníku 5086 v 3% NaCl + H2O roztoku [13]  
General attack – obecné napadení, Pitting corrosion – důlková koroze, Imperfect  
passivity – nedostatečná pasivita, E0 – směsný korozní potenciál kovu ponořeného do vody 
 o teplotě 25°C, Ec – potenciál důlkové koroze, Ep – ochranný potenciál, Ega – potenciál 
rovnoměrného anodického napadení, Ecc – potenciál důlkové koroze na katodě, Egc – obecný 
potenciál napadení na katodě  
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Při splnění podmínek pro tvorbu pasivační vrstvy vznikají na povrchu materiálu oxidy 





Chemické reakce popisující tvorbu Al3+ a Al(OH)4- jsou uvedeny v rovnicích (1) a (2) [13].  
 
Al3+ + 3e- ↔ Al                                                                                                               (1)       
       
Al(OH)3 + 3H
+ + 3e ↔ Al + 3H2O                                                                           (2) 
 
V případě interakce povrchu hliníku ve vodním prostředí probíhá tvorba chemických 










Al2(OH)3 amorphous (Al2O3 · 3H2O) -1137,6 
Al2(OH)3 Gibbsite (Al2O3 · 3H2O) -1154,9 
Al2O3 · H2O Boehmite -1825,4 
 
 
Hliník a jeho slitiny se vyznačují různou korozní odolností, která závisí na chemickém 
složení korozního prostředí. Z křivek závislosti korozní rychlost – pH uvedených na obr. 3.4 
pro konkrétní slitinu hliníku (1100-H14) je patrné, že materiál vykazuje relativně vysokou 
korozní odolnost v prostředí kyseliny octové a kyseliny dusičné. Naopak nízká korozní 
odolnost, respektive vysoká rychlost koroze, je sledována v prostředí kyseliny fluorovodíkové 
a hydroxidu sodného. Z tvaru křivek (př. křivek j, g a k) je zřejmé, že nelze pro jednotlivá 
korozní prostředí stanovit obecný vztah závislosti korozní rychlost - pH z důvodu tvorby 
specifických iontů jako důsledek korozního procesu v odlišných prostředích [12].  
Al2O3. 3H2O 
(CH2)m, H2O povrchová kontaminace 
Li2CO3, Mg(OH)2 alkalická povrchová segregace 
Al2O3. (H2O, 3H2O) 
hydratovaná vrstva 4 mm – 1 μm 
Al2O3 
amorfní oxid 
bariérová vrstva 3 mm 
Al3Fe 1-10 μm 
 
kov 
Obr. 3.3 Schematické znázornění vrstvy oxidu hliníku u válcované součásti [13]  
Tab. 3.1 Přehled chemických sloučenin v systému hliník - voda [13]  









Samotná výroba hliníku bývá často založena na principu Hall-Heroultova procesu. Hliník 
rafinovaný z bauxitu je rozpouštěn v solné lázni (elektrolytu) za přítomnosti různých typů solí 
na bázi fluoru, které umožňují regulaci teploty lázně, její hustoty, měrného elektrického 
odporu a rozpustnosti hliníku. Nejvhodnější tavnou solí pro proces elektrolýzy bauxitu je na 
základě praktických zkušeností Na3AlF6 (kryolit), a to pro svoji výbornou elektrickou 
vodivost, nízkou hustotu, nízkou teplotou tání, dobrou rozpustnost hliníku, apod. [1, 15]. 
V kryolitu se bauxit rozpouští při teplotě 1000°C, která odpovídá teplotě tání směsi 
Na3AlF6/Al2O3. Teplota tání bauxitu samotného, tedy prakticky Al2O3 obsahujícího také oxidy 
železa, křemíku a titanu, je příliš vysoká (Tm(Al2O3)=2050°C) pro uplatnění procesu 
elektrolýzy, proto je nutná aplikace tavenin solí. Po rozpuštění Al2O3 reaguje pravděpodobně 
s anionty kryolitu podle rovnice (3): 
 
Al2O3 + 4AlF6
3- → 3Al2OF62- + 6F- .                                                                                      (3) 
 
Elektrolýza probíhá po přivedení elektrického proudu do elektrolytu prostřednictvím 
elektrod, které jsou obklopeny tavnou solí. Redukce produktu reakce (3) probíhá podle 
rovnice (4), tj. chemickou reakcí na grafitické anodě, přičemž tvorba CO2 způsobuje 
postupnou degradaci anody, která musí být po určité době vyměněna: 
 
2Al2OF6
2- + 12F- + C → 4AlF63- + CO2 + 4e- .                              (4) 
 
Odkysličená chemická sloučenina z pravé strany rovnice (4) přechází na katodu, kde 
probíhá reakce podle rovnice (5) za vzniku taveniny hliníku (Tm(Al)=660°C) [16]: 
 
2Al2O3 + 3C → 4Al + 3CO2.                                                                                                 (5) 
 
V případě, že není uvažována reakce rozpuštěného Al2O3 s anionty kryolitu, probíhá 
redukční reakce na anodě, která je dále popsána rovnicemi (6) a (7). Majoritním produktem 
chemické reakce kyslíku a uhlíku je CO2. Oxid uhelnatý (CO) vzniká jako minoritní  
produkt [1]:  
 
Al2O3 + 1,5C → 2Al + 1,5CO2 ,            (6) 
 
Al2O3 + 3C → 2Al + 3CO.                                                                                          (7) 
Obr. 3.4 Diagram závislosti korozní rychlost – pH pro hliníkovou slitinu  
1100-H14 v odlišných prostředích [12] 





d Kyselina dusičná 
e Kyselina fosforečná 
f Kyselina sírová 
g Hydroxid amonný 
h Uhličitan sodný 
i Křemičitan sodný 
j Hydroxid sodný 
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Kryolit má při dané teplotě nižší hustotu než vznikající hliník, který sedimentuje na dně 
nádoby, v níž elektrolýza probíhá. Hliník je pravidelně vyjímán přes sifón nebo vakuovou 
technologií do kelímku a následně zpracován v licím agregátu na ingoty. Výsledná čistota 
hliníku je po aplikaci výše popsané technologie přibližně 99,5 ÷ 99,8 hm.% Al [1, 16]. 









I přes to, že je Hall-Heroultův proces dominantní technologií výroby hliníku, vyznačuje 
se oproti jiným metodám poměrně vysokou investicí a energetickou náročností. Mezi levnější 
alternativy patří například výroba hliníku s využitím nedegradovatelných anod, kompozitních 
anod a karbotermické redukce [1].  
 
Čistota hliníku 
Jak již bylo uvedeno výše, hliník vyrobený modifikovaným Hall-Heroultovým procesem 
dosahuje čistoty v rozsahu 99,5 ÷ 99,8 hm.% Al. Opětovnou elektrolytickou rafinací je možné 
docílit zvýšení z komerční čistoty hliníku do oblasti superčistoty, tedy na hodnoty v rozsahu 
99,95 ÷ 99,99 hm.% Al. Pro dosažení speciálních vlastností, jako je velmi nízký elektrický 
odpor, spojených s ultračistotou dosahující 99,99995 hm.% Al, může být dále aplikována 
technologie pásmového přetavení ingotu [17]. Tato technologie je založena na principu 
rozdílu mezi koncentrací přísadového prvku (nečistoty) v tavenině a výsledném tuhém 
roztoku (obr. 3.6). Tavicí pásmo se opakovaně pohybuje podél vzorku, přičemž prvky, které 
snižují teplotu tání vzorku, segregují ve směru pohybu pásma tavení ke koncové souřadnici 
pohybujícího se pásma, tj. ke "konci" ingotu. Prvky, které naopak zvyšují teplotu tání ingotu, 
segregují naopak ve směru opačném, tedy k počáteční souřadnici pohybujícího se pásma, tj. 
na "druhý volný konec" ingotu. Popsaná technologie však neumožňuje odstranění 
nežádoucích prvků, ale zajišťuje pouze jejich přerozdělení v objemu vzorku [18]. Běžně 
využívaná klasifikace čistoty hliníku dosažitelná touto technologií je pak uvedena v tab. 3.2. 
Obr. 3.5 Schéma výroby hliníku na bázi Hall-Heroultova procesu [16] 
 Electrodes of  graphite rods – grafitové elektrody, Carbon dioxide formed at the anodes – oxid 
uhličitý vytvářený na anodách, Carbon-lined iron tank – uhlíkem povlakovaná železná nádrž, 
Molten aluminum – tavenina hliníku, To external power source – pro připojení k externímu zdroji 











čistota Al [%] označení 
99,5 ÷ 99,79 komerční čistota 
99,8 ÷ 99,949 vysocečistý 
99,95 ÷ 99,9959 superčistý 
99,996 ÷ 99,999 extrémněčistý 
> 99,999 ultračistý 
 
 
Z tab. 3.3 je patrné, že s klesající čistotou hliníku narůstají jeho pevnostní vlastnosti,  
ale naopak klesá tažnost [19]. Tuto skutečnost lze vysvětlit distorzí krystalografické mříže  
v souvislosti s přibývajícím množstvím nežádoucích prvků, které snižují mobilitu dislokací. 
 
 




99.99 10 45 50 
99.8 20 60 45 
99.6 30 70 43 
 
 
3.1.2 Rozdělení slitin hliníku 
Ultračistý hliník však v podobě čistého kovu nalézá pro své velmi příznivé fyzikální vlastnosti 
využití pouze ve speciálních aplikacích. Ve strojírenském průmyslu se naopak nejčastěji 
uplatňuje hliník o vysoké čistotě (99,99%) a jeho slitiny, jejichž využití má velmi široký 
rozsah. Základní dělení slitin hliníku je pak prováděno podle způsobu zhotovení výsledného 
tvaru součásti, a to na slitiny určené ke tváření a slitiny určené k odlévání. Dále lze tyto slitiny 
rozdělit na slitiny určené pro dodatečné tepelné zpracování (precipitačně vytvrditelné) nebo 
slitiny již dále tepelně neupravované (precipitačně nevytvrditelné) [2, 15], viz obr. 3.7 [20].  
 
Obr. 3.6 Princip technologie pásmového tavení, binární diagram reprezentující segregaci prvků 
(nečistot) a) zvyšujících teplotu tání, b) snižujících teplotu tání [18]  
Temperature – teplota, Solute concentration – koncentrace roztoku, Liquidus – křivka kapalné fáze, 
Solidus – křivka tuhé fáze 
a) b) 
Tab. 3.2 Klasifikace čistoty hliníku [17, 19]  

















Slitiny hliníku ke tváření 
Ke tváření jsou obecně vhodné slitiny s nižším množstvím přísadových prvků, které  
se vyznačují nižšími pevnostními vlastnostmi a vyšší plastickou deformací. Před samotnou 
tvářecí technologií je zhotoven ingot nebo sochor, který se dále upravuje  
na semifinální tvar a rozměry například válcováním, protlačováním, kováním, tažením  
či dalšími možnými způsoby [2, 3, 21]. Značení hliníkových slitin ke tváření a na odlitky je 
nejjednodušším způsobem prováděno podle norem DIN 1712 a DIN 1725, které 
upřednostňují hlavní přísadové prvky, viz tab. 3.4 [21]. V tab. 3.5 je uveden příklad nejčastěji 




Slitina Hlavní slitinový prvek 
1xxx 
Převážně čistý hliník: bez 





6xxx Hořčík a Křemík 
7xxx Zinek 
8xxx 
Ostatní prvky (např. železo 
nebo cín) 











Obr. 3.7 Základní rozdělení slitin hliníku z hlediska 
technologie výroby a tepelného zpracování 
Tab. 3.4 Značení slitin hliníku ke tváření podle norem 




Množství přísadových prvků v hliníku [%]  
Aplikace 
Si Fe Cu Mn Mg Cr Ni Zn Pb Ti 
Slitiny ke tváření                       
Al99,5     1050 0.3 0.4 0 - - - - 0 - 0 plech, tvarovky, drátové výkovky, plechovky 
AlCuMg2     2024 0.5 0.5 4.5 0.6 1.5 0.1 - 0.3 - 0.2 plech, trubky, tvarové výkovky 
AlMnCu     3003 0.6 0.7 0.2 1 1.2 - - 0.1 - - plech 
AlMg2,5     5052 0.3 0.4 0.1 0.1 2.5 0.9 - 0.1 - - plechovky, karosérie 
AlMg4,5     5082 0.2 0.4 0.2 0.2 4.5 0.2 - 0.3 - 0.1 plechovky 
AlMg4Mn     5086 0.4 0.4 0.1 0.7 5 0.3 - 0.2 - 0.2 plechovky 
 
Z tvářených slitin hliníku zejména Al-Mn, Al-Mg a Al-Mg-Si slitiny disponují 
schopností tvorby pasivační oxidické vrstvy na povrchu materiálu, která zabraňuje průběhu 
koroze zejména v kyselých prostředích. Výhodný je také jejich poměr pevnosti a hustoty, 
který je v kombinaci s korozní odolností rozhodující pro využití hliníkových slitin 
v automobilovém a leteckém průmyslu. Technologií tváření za studena je dosahováno 
určitého stupně přetvoření součásti a zvýšení mechanických vlastností. Tento požadovaný 
efekt je spojen s nárůstem množství dislokací, které se vzájemně blokují a ztrácejí schopnost 
pohybu. Tváření má vysoký efekt především u čistého hliníku (99,0 hm.% Al), jehož mez 
pevnosti v tahu může vzrůst až na dvojnásobnou hodnotu oproti původní. U slitin toto 
zpevnění činí až 30% původní hodnoty. Také únavová pevnost je charakteristikou, na níž má 
proces tváření pozitivní vliv. U některých slitin je také možná kombinace tepelného 
zpracování a tváření za studena pro další zlepšení mechanických vlastností. Vysoká lomová 
houževnatost a vysoká kapacita absorbované energie od vnějšího zatížení jsou další užitečné 
vlastnosti tvářených hliníkových slitin, především u slitin typu 5xxx. Schopnost stabilního 
šíření trhliny je charakteristikou, pro niž jsou slitiny tohoto typu aplikovány zejména 
v leteckém průmyslu. Mezi výhody tvářených slitin hliníku patří také dobrá elektrická a 
tepelná vodivost, obrobitelnost a recyklovatelnost [21, 22, 23]. 
 
Slitiny hliníku na odlitky 
Výsledkem slévárenského procesu (zejména přesného lití do vytavitelného modelu) je 
komponenta požadovaného tvaru, u níž není běžně kladen požadavek na další zpracování 
tvářením. Na obr. 3.8 jsou uvedeny příklady produktů vyrobené procesem výše uvedeného 
typu (squeeze casting). Mezi další procesy využívané pro odlévání hliníku patří například lití 
do sádrových forem, vakuové lití, odstředivé lití a tlakové lití. Z hlediska technologie 
odlévání je na tyto slitiny kladen požadavek vysoké tekutosti a zabíhavosti v průběhu tavby, 
dále minimální smrštění během tuhnutí a zamezení vzniku trhlin za tepla. Největší zastoupení 
mají v této skupině slitiny s výbornou slévatelností na bázi Al-Si (Si>4%), které v současnosti 
tvoří více než 90% produkce slévárenských slitin hliníku [3, 21, 24, 25]. 
Mezi výhody slitin hliníku na odlitky patří vysoká pevnost při zachování houževnatosti 
(slitiny hliníku na bázi Al-Cu) dosažená tepelným zpracováním, které je prováděno ihned  
po odlití součásti. Zároveň bývá docíleno velmi příznivého poměru pevnosti a hustoty slitiny. 
Nezanedbatelnou vlastností je také odolnost proti korozi, kterou disponují zejména slitiny  
Al-Mg. Obecně je zpracování slitin slévárenskou technologií finančně méně nákladné  
ve srovnání s tvářecími procesy [22, 25]. Konečný tvar odlévané součásti může být velice 
komplexní, jak je znázorněno na obr. 3.8. Značení hliníkových slitin  
na odlitky podle norem DIN 1712 a DIN 1725 je uvedeno v tab. 3.6 [21]. V tab. 3.7  


























Množství přísadových prvků v hliníku [%]  
Aplikace 
Si Fe Cu Mn Mg Cr Ni Zn Pb Ti 
Slitiny na odlitky                       
AlCu5Si3     223 3 1.1 5 0.6 0.5 - 0.5 2.5 0.3 0.2 kryty motorů a převodovek 
AlSi9Cu3     226 9 1.2 3 0.3 0.3 1.2 - 0.2 - - lití do pískové formy, tlakové lití 
Si12CuNiMg  260 12 0.7 1 0.2 1 - 1 0.2 - 0.2 písty motorů, gravitační lití 
AlSi8Cu2     333 8 1 2 0.5 0.3 - 2 2 0.3 0.2 tlakové lití tenkostěnných odlitků, tlakotěsné prvky 
 
Obě výše popsané skupiny slitin hliníku mají také jistá omezení, která je nutné zohlednit 
při volbě slitiny pro konkrétní aplikaci. Ve srovnání s ocelí mají slitiny hliníku přibližně 
třikrát nižší modul pružnosti v tahu, což umožňuje relativně velkou elastickou deformaci 
během působení vnějšího zatížení, a tedy odchylky od původního tvaru a rozměrů. Jejich 
nízká teplota tání je omezením pro vysokoteplotní aplikace těchto materiálů. Pracovní teploty 
součástí z konvenčních slitin hliníku se tak mohou při zachování požadovaných vlastností 
pohybovat pouze v oblasti teplot do 260°C. Nevýhodou slitin hliníku je také riziko vzniku 
prasklin při korozi pod napětím (2xx, 7xx) a riziko zkřehnutí při kontaktu se rtutí v kapalném 
nebo plynném skupenství [22]. 
 
Slitiny hliníku pro tepelné zpracování a slitiny tepelně nezpracované 
Tepelné zpracování je aplikováno především u slitin, které umožňují tvorbu precipitátů po 
předešlém přesycení slitiny hlavním nebo minoritními přísadovými prvky (slitiny typu 2xxx, 
6xxx, 7xxx). Výsledkem základního cyklu tepelného zpracování je tvorba přesyceného tuhého 
roztoku, kde dále probíhá rozpad přesyceného tuhého roztoku (stárnutí) a tvorba vytvrzujících 
precipitátů. Výsledné mechanické vlastnosti jsou poté mnohem vyšší ve srovnání se stavem 
před jejich tepelným zpracováním. Pro další růst těchto vlastností se rovněž po precipitačním 
vytvrzení provádí dodatečné tváření za studena. Slitiny, které neumožňují tvorbu 
vytvrzujících precipitátů po tepelném zpracování, bývají pro dosažení vyšších pevnostních 
charakteristik pouze tvářeny za studena [15, 21]. Podrobnější rozbor tepelného zpracování 




Slitina Hlavní slitinový prvek 
1xx.x 










8xx.x Ostatní prvky 
9xx.x Nepoužité série 
Obr. 3.8 Součástky automobilů ze slitiny hliníku 
vyrobené technologií squeeze casting [25] 
Tab. 3.6 Značení slitin hliníku na odlitky 
podle norem DIN 1712 a DIN 1725 
Tab. 3.7 Příklad nejčastěji aplikovaných slitin hliníku na odlitky 
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3.1.3 Vliv chemických prvků na slitiny hliníku 
V technické praxi je používán buď hliník o vysoké čistotě, nebo slitiny hliníku, v nichž mají 
zúčastněné prvky zásadní vliv na výsledné vlastnosti slitiny. Základní klasifikace těchto prvků 
je prováděna do tří skupin, mezi které patří hlavní přísadové prvky (legury), prospěšné 
doprovodné přísadové prvky a neprospěšné doprovodné prvky (nečistoty). Vliv konkrétního 
prvku na charakteristiky slitiny není konstantní v souvislosti s výsledným typem slitiny  
[2, 24]. 
Hlavní přísadové prvky ve slitinách hliníku 
Tyto prvky bývají ve slitinách obsazeny v relativně vysokém množství a mají tedy významný 
vliv na výsledné vlastnosti vyráběné součásti [24]. 
Mg - Hořčík má pozitivní vliv na růst pevnosti a tvrdosti. I přes nízkou hodnotu modulu 
pružnosti zajišťuje ve slitině nárůst této charakteristiky. Díky nízké hustotě dochází po přidání 
Mg také k poklesu výsledné hustoty slitiny. Vyznačuje se také relativně vysokou rozpustností 
v tuhém roztoku hliníku, která je větší než 10 at.%. Hořčík je rovněž běžně používaným 
dopantem ve slitinách Al-Si spolu s dalšími doprovodnými prvky [19, 21, 24, 25]. 
Zn - Největším přínosem Zn ve slitinách hliníku je možnost aplikace tepelného 
zpracování pro zlepšení mechanických charakteristik. Zinek má ze všech prvků největší 
rozpustnost v tuhém roztoku hliníku (až 82,8 hm.%), a tak umožňuje přesycení tuhého 
roztoku s následnou tvorbu intermetalických precipitátů na bázi Zn [19, 25]. 
Cu - Měď zlepšuje u hliníkových slitin pevnost a tvrdost. Při obsahu 4 - 5,5 hm.% 
zlepšuje Cu také slévárenské vlastnosti slitin. Měď obecně snižuje odolnost proti korozi 
 a u konkrétních slitin za definovaných podmínek podporuje nárůst odolnosti proti korozi pod 
napětím. Rozpustnost Cu v tuhém roztoku hliníku se pohybuje v rozsahu 1 – 10 hm.%  
[19, 25]. 
Si - Nejvýznamnější schopností Si je výrazné zlepšení slévatelnosti hliníkových slitin 
(schopnost tvorby eutektika) a zvýšení odolnosti proti vzniku trhlin za tepla. Křemík také 
minimalizuje teplotní roztažnost a tvorbu staženin během tuhnutí taveniny. Za přítomnosti Mg 
tvoří Si během tepelného zpracování precipitáty na bázi Mg2Si [19, 25]. 
 
Přísadové prvky ve slitinách hliníku 
Mn - Mangan je žádoucím prvkem ve slitinách hliníku určených ke tváření, které jsou 
dále vytvrzovány. Ve slitinách na odlitky nepřináší žádné další zlepšení užitných vlastností, 
a proto je v těchto případech považován spíše za nečistotu a jeho množství je udržováno  
na minimálních hodnotách.   
Fe - Pozitivním dopadem přítomnosti Fe na slitiny hliníku je nárůst odolnosti vůči 
vzniku trhlin za tepla. Negativním je pak nárůst křehkosti (zároveň také pevnosti) související 
s tvorbou intermetalických fází jako FeAl3, FeMnAl6 a αAlFeSi6.  
Cr - Chróm zvyšuje u jistých typů slitin hliníku korozivzdornost a podporuje proces 
přirozeného stárnutí. Pro Cr je také typická tvorba intermetalické fáze CrAl7, která vykazuje 
velmi nízkou rozpustnost v tuhém roztoku, a tedy omezuje růst zrna. Pro dosažení pozitivního 
efektu na vlastnosti slitin bývá Cr pouze přísadovým prvkem s nízkou koncentrací. 
Ni - Nikl zvyšuje schopnost zachování užitných vlastností slitin hliníku za zvýšených 
teplot a snižuje teplotní roztažnost. 
Ca - Slouží ve slitinách hliníku jako slabý modifikátor eutektika. S rostoucím 
množstvím Ca se zvyšuje rozpustnost vodíku a množství pórů v odlité součásti. Při množství 
větším než 50 ppm ovlivňuje negativně tvařitelnost Al-Mg slitin. 
Dalšími doprovodnými prvky mohou být například i Ti, Co, Ag, Li, Zr, Sn, Pb, V, Bi, 





3.1.4 Tepelné zpracování slitin hliníku 
Základní dělení slitin hliníku z hlediska tepelného zpracování je provedeno na slitiny určené 
k tepelnému zpracování (precipitačně vytvrditelné) a slitiny tepelně nezpracovávané 
(precipitačně nevytvrditelné) [19, 26]. 
U první skupiny slitin hliníku se uplatňují dva základní postupy tepelného zpracování,  
a to precipitační vytvrzování nebo žíhání. Cílem precipitačního vytvrzování je zvýšení 
pevnostních vlastností slitiny interakcí dislokací s precipitáty. Žíhání se naopak uplatňuje pro 
snížení pevnosti, tvrdosti a zvýšení houževnatosti slitiny [19, 26]. U druhé skupiny slitin 
hliníku, tedy u slitin precipitačně nevytvrditelných, je tak možné aplikovat pouze žíhání [26]. 




F Součástka zhotovená tvářením, odléváním, atd. (as-fabricated) 
O Žíhání 
H 
H1x Pouze tvářeno za studena (''x'' udává stupeň přetvoření a zpevnění) 
H-12 
Tvářeno za studena s výslednou mezí pevnosti spadající mezi postupy  
O a H14 
H-14 
Tvářeno za studena s výslednou mezí pevnosti spadající mezi postupy  
O a H18 
H-16 
Tvářeno za studena s výslednou mezí pevnosti spadající mezi postupy     
H14 a H18 
H-18 Tvářeno za studena s výsledným zmenšením přibližně 75% 
H-19 
Tvářeno za studena s výslednou mezí pevnosti o 2000 psi (~13,79 MPa) 
vyšší než u postupu H18 
H2x Tvářeno za studena a částečně žíháno 
H3x 
Tvářeno za studena a stabilizováno za nízké teploty pro zamezení 
precipitačního vytvrzování struktury 
W Rozpouštěcí ohřev 
T 
T1 Ochlazení z výrobní teploty → přirozené stárnutí 
T2 Ochlazení z výrobní teploty → tváření za studena → přirozené stárnutí 
T3 Rozpouštěcí ohřev → tváření za studena → přirozené stárnutí 
T4 Rozpouštěcí ohřev → přirozené stárnutí 
T5 Ochlazení z výrobní teploty → umělé stárnutí 
T6 Rozpouštěcí ohřev → umělé stárnutí 
T7 Rozpouštěcí ohřev → stabilizace přestárnutím 
T8 Rozpouštěcí ohřev → umělé stárnutí → tváření za studena 
T9 Rozpouštěcí ohřev → tváření za studena → umělé stárnutí 
T10 Ochlazení z výrobní teploty → tváření za studena → umělé stárnutí 
 
Precipitační vytvrzování 
Postup precipitačního vytvrzování se skládá z rozpouštěcího ohřevu slitiny, výdrže na dané 
teplotě, velmi rychlého ochlazení (zakalení) a přirozeného (za pokojové teploty) nebo 
umělého (za zvýšené teploty) rozpadu přesyceného tuhého roztoku. 
 
Tab. 3.8 Označování tepelného zpracování slitin hliníku 
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Rozpouštěcí ohřev – Prvním krokem precipitačního vytvrzování je ohřev slitiny  
na teplotu do oblasti nad křivkou změny rozpustnosti přísady 
v tuhém roztoku (s rostoucí teplotou narůstá jeho omezená 
rozpustnost) nepřesahující křivku solidu (obr. 3.9) [28]. Během 
této operace dochází k rozpuštění precipitátů a tvorbě 
homogenního tuhého roztoku. Pokud je teplota rozpouštěcího 
ohřevu nižší, není dosaženo potřebného množství rozpuštěné 
přísady pro další postup tepelného zpracování. V opačném 
případě, kdy je součást přehřáta nad definovaný teplotní 
interval, dochází popřípadě až k natavení hranic zrn  
a nežádoucímu zhrubnutí zrna. Teploty blížící se horní mezi 
teplotního intervalu (křivce solidu) vyžadují kratší dobu pro 
nasycení tuhého roztoku ve srovnání s teplotami blízkými 
spodnímu teplotnímu intervalu (křivce změny rozpustnosti). 
Příčinou tohoto je vyšší difuzní rychlost zúčastněných  
komponent [26, 27, 28]. 
 
Velmi rychlé ochlazení – Rozpouštěcím ohřevem vytvořený homogenní tuhý roztok je 
dále ochlazen nadkritickou rychlostí. Tento proces obvykle probíhá ve vodní lázni, která 
znemožňuje opětovnou re-precipitaci stechiometrických částic, a dochází tak ke vzniku 
tuhého roztoku přesyceného atomy přísadového prvku. Přesycení tuhého roztoku má  
za následek vznik vnitřního pnutí a s ním související distorzi krystalografické mřížky, kterou 
je možné do jisté míry redukovat zvýšením teploty vodní lázně na 80°C. 
Zvýšení teploty lázně zároveň doprovází pokles vnitřního pnutí způsobeného teplotním 
gradientem v příčném průřezu součásti [27, 28, 29]. 
Rozpad přesyceného tuhého roztoku – Přesycený tuhý roztok disponuje určitým 
množstvím volné entalpie (Gibbsova volná energie), které závisí na míře přesycení tuhého 
roztoku, respektive na množství rozpuštěné přísady a rychlosti ochlazení. V rozdílu volné 
entalpie spočívá hnací síla procesu rozpadu přesyceného tuhého roztoku. Tento jev, 
označovaný jako stárnutí, je možné rozdělit na dva základní typy, a to na stárnutí přirozené, 
tedy za pokojové teploty, a stárnutí umělé, tedy za zvýšených teplot. Již od počátku rozpadu 
přesyceného tuhého roztoku dochází k poklesu volné entalpie a ke tvorbě jednoho či více 
metastabilních precipitátů. Strukturní změny jsou započaty stádiem nukleace zárodků 
v podobě tzv. Guinier-Prestonových zón (GP). Zpočátku se jedná o velmi malé, typicky 
kulovité útvary s rozměry řádově v jednotkách Ångströmů, které jsou zcela koherentní s 
hliníkovou matricí a jsou označovány jako GP I (obr. 3.10a). Dalším stádiem rozvoje GP zón 
je tvorba intermetalických fází, nazývaných také jako GP II, které jsou koherentní s matricí a 
vyznačují se deskovitou morfologií. Oproti GP I jsou GP II podstatně větší (100 ÷ 1000 Å) a 
jejich tvorbu doprovází nárůst pevnostních charakteristik. Nízká hodnota energie na 
mezifázovém rozhraní GP zón a matrice umožňuje jejich relativně snadný a rychlý růst. Na 
výše popsanou nukleaci navazuje stádium růstu, při němž dále pokračuje snižování volné 
entalpie a vznik metastabilních precipitátů. Po určité době, která závisí na teplotě procesu, 
dochází ke ztrátě koherence (obr. 3.10b), s níž souvisí pokles pevnostních charakteristik. 
Tento jev je nazýván jako přestárnutí slitiny a je způsoben transformací GP II na další typ 
metastabilního precipitátu θ/. Na předcházející stádium rozpadu přesyceného tuhého roztoku 
navazuje tvorba stabilního precipitátu θ. Podstatou procesu precipitačního vytvrzování je 
snaha o dosažení velice jemných precipitátů, které snižují mobilitu dislokací, a tím zvyšují 
pevnostní charakteristiky výsledné vytvrzované slitiny. Postupný vývoj precipitátů např. 
v soustavě Al-Cu je uveden na obr. 3.11. V tabulce 3.9 jsou pak uvedeny některé z běžně 
využívaných systémů pro proces precipitačního vytvrzování [27, 28, 30, 31]. 
tavenina 
tavenina 
Obr. 3.9 Binární diagram slitiny  
Al-přísada s vyznačením optimální 
oblasti rozpouštěcího ohřevu 





















































Obr. 3.10 Schéma struktury precipitátů na atomární úrovni; a) koherentní precipitát,  
b) nekoherentní precipitát [27] 
a) 
b) 




θ// - Tetragonální mřížka 
Disky 
Tloušťka do ~ 10 nm 
Průměr do ~ 100 nm 
Všechny strany koherentní 
θ/ - Tetragonální mřížka 
Desky 
Průměr ~ 1 μm 




θ – Komplexní bct mřížka 








Obr. 3.11 Stádia vývoje precipitátů v soustavě Al-Cu  






Matrice Přísada Přechodové struktury Rovnovážný precipitát 
Al Cu 
Deskovité GP I zóny obohacené o rozpuštěnou 
přísadu 
θ - CuAl2 Uspořádané GP II zóny 
Fáze θ´´ 
Fáze θ´ 
Al Mg, Si 
GP zóny obohacené o atomy Mg a Si 
β´´ - Mg2Si 
Uspořádané zóny β´´ 
Al Mg, Cu 
GP zóny obohacené o atomy Mg a Cu 
S - CuAl2Mg 
Destičky S´  
Al Mg, Zn 
Kulovité zóny obohacené o Mg a Zn 
η - MgZn2 
Destičky fáze η´ 
Cu Be 
Oblasti obohacené o Be 
γ – CuBe 
Kulovité GP zóny γ´ 
Cu Co Kulovité GP zóny β – Co 
Ni Al, Ti Kostky γ´ γ - Ni3(AlTi) 
Fe C 
Martenzit α´ 
Fe3C Martenzit α´´ 
ε karbid 
Fe N 
Dusíkový martenzit α´ 
Fe4N 
Dusíkový martenzit α´´ 
 
Žíhání slitin hliníku 
Žíhání slitin hliníku ke tváření je aplikováno obvykle za účelem snížení pevnostních 
charakteristik po procesu tváření za studena. Tvářená struktura je méně stabilní ve srovnání  
se stavem před tvářením (zvýšení volné entalpie soustavy) a změny struktury a fyzikálních 
vlastností v průběhu žíhání její stabilitu zvyšují (snížení volné entalpie soustavy). V případě 
materiálu zpracovaného metodikou pásmového tavení probíhá zvyšování stability již za 
pokojové teploty. S klesajícím množstvím atomů přísadových prvků klesá teplota potřebná 
pro snižování volné entalpie soustavy [3, 19, 32]. Tento jev lze vysvětlit anihilací šroubových 
dislokací s opačným znaménkem (Burgersovým vektorem) při příčném skluzu [33]. 
S klesajícím množstvím atomů přísadových prvků klesá vnitřní pnutí vyvolané distorzí 
krystalické mříže a roste mobilita dislokací. Mezi základní typy žíhání tvářených slitin patří 
rekrystalizační žíhání, žíhání ke snížení pnutí a precipitační vytvrzování (obr. 3.7) [15, 20].   
Žíhání slitin hliníku na odlitky je aplikováno obvykle za účelem zvýšení houževnatosti  
a rozměrové stability součásti. Mezi základní typy žíhání slitin na odlitky patří stabilizační 
žíhání, žíhání ke snížení pnutí a homogenizace [15, 20]. Čistý hliník není vhodné vzhledem 









Tab. 3.9 Slitiny hliníku využívané pro precipitační vytvrzování [27] 
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3.1.5 Slitiny Al-Ni  
Slitiny a intermetalické fáze v binární soustavě Al-Ni (obr. 3.12) kombinují pro strojírenskou 
praxi atraktivní vlastnosti, jakými jsou relativně nízká hustota, vysoká teplota tání, dobrá 
tepelná vodivost a korozní odolnost v zásaditém i kyselém prostředí [34]. Jejich relativně 
nízké pevnostní vlastnosti jsou však nevýhodou niklem legovaných hliníkových slitin ve 
srovnání s jinými kovovými slitinami [35]. Zvyšováním koncentrace Ni nad maximální 
rozpustnost v Al dochází ke vzniku intermetalických fází, které významně ovlivňují vlastnosti 
slitiny. Příměsí Ni nepřesahující 2% je tvorba intermetalických fází v eutektiku doprovázena 
nárůstem meze pevnosti, a to jak za pokojové teploty, tak za teplot zvýšených, ale současně  




Výše zmíněné relativně nízké pevnostní vlastnosti Al-Ni slitin lze v případě jejich 
výroby slévárenskou technologií nebo nekonvenční metodou (viz kapitola 1) zlepšit zvýšením  
ochlazovací rychlosti, přičemž dochází k tvorbě nerovnovážných fází se specifickou 
morfologií. Autory G. Gonzalez a kolektiv [35] byl experimentálně ověřen vliv ochlazovací 
rychlosti na strukturu a vlastnosti slitiny Al – 4 at.% Ni. Zatímco při rovnovážných 
podmínkách ochlazování dochází k tvorbě intermetalické fáze Al3Ni, v závislosti na zvýšené 
rychlosti ochlazování dochází ke vzniku intermetalických fází Al3Ni a Al9Ni2 (nejvyšší 
stechiometrie Al). Rychlost ochlazování byla regulována změnou rychlosti měděného 
kotouče, na který byla tryskou přiváděna tavenina. Výslednou strukturu slitiny při vysoké 
rychlosti ochlazování tvořily globulární útvary Al9Ni2 nanometrických rozměrů (~100 nm) 
dispergované převážně po hranici zrna a malé množství jehlicovitých útvarů Al3Ni uvnitř zrna 
matrice. S rostoucí rychlostí pohybu měděného kotouče roste dosažená tvrdost, jak je uvedeno 


















Ke zvýšení pevnostních vlastností Al-Ni slitin přispívá také přítomnost nanometrických 
částic v jejich struktuře. Tvorby těchto částic lze docílit různými způsoby, mezi něž patří 
například rozpad přesyceného tuhého roztoku (viz podkapitola 3.1.4) a transformace amorfní 
fáze na fázi krystalickou. Amorfní slitiny na bázi Al disponují velmi vysokou pevností, ovšem 
současná přítomnost jak amorfní fáze, tak nanometrických částic vzniklých krystalizací 
amorfní fáze tuto pevnost zvyšuje. Další možností jak zvýšit nejen pevnostní, ale také 
deformační vlastnosti Al-Ni slitin, je přísada legujících prvků jako Zr, Ti  
a Cu. Zirkonium a Titan zvyšují mez pevnosti slitiny, zatímco deformační vlastnosti jsou 
zlepšovány přísadou Cu [37]. Autory J. Q. Guo a K. Ohtera [37] je experimentálně ověřen 
vliv Zr na pevnostní vlastnosti a mikrostrukturu slitin Al-Ni. Výsledná struktura této slitiny 
byla tvořena Al, Al3Ni a metastabilním intermetalikem Al3Zr nebo rovnovážným 
intermetalikem DO23-Al3Zr. Relativně vysoké pevnostní vlastnosti slitiny jsou přisuzovány 
zejména tvorbě nanometrických částic Al3Zr (d < 50 nm) menších ve srovnání s 
částicemi Al3Ni (d = 200 nm). [37]. Zachování relativně vysoké pevnosti a strukturní stability 
Al-Ni slitin za vysokých teplot je výhodou, jež přináší technologie práškové metalurgie. 
Hlavní nevýhoda této technologie pak spočívá ve vysoké porozitě, kterou je možné redukovat 
zvýšením tlaku během syntézy [9]. 
 
Intermetalika ve slitinách Al-Ni  
Intermetalické fáze ve slitinách Al-Ni jsou definovány jako sekundární tuhé roztoky 
s vysokým stupněm uspořádání krystalografické struktury na dlouhou vzdálenost (supermříž). 
Takové uspořádání poskytuje intermetalikům odlišné vlastnosti v porovnání s primárními 
tuhými roztoky či prvky tvořící intermetalickou fázi nejen v oblasti běžných, ale i zvýšených 
teplot. S přítomností supermříže souvisí snížení mobility dislokací (superdislokace).  
Tyto se za zvýšených teplot štěpí do odlišných atomových rovin na nepohyblivé parciální 
dislokace, a probíhá tak zachování nebo dokonce růst pevnostních vlastností intermetalika 
s rostoucí teplotou. Intermetalika se dále vyznačují odlišnou krystalografickou strukturou 
v porovnání s jednotlivými komponentami, jimiž je intermetalikum tvořeno. Mezi vlastnosti, 
pro které jsou intermetalika žádoucí fází ve slitinách kovů, patří nízká hustota, vysoká teplota 
tání a vysoká specifická pevnost. Nevýhodou intermetalik je nízká houževnatost [4, 5, 6]. Ta 
spočívá v přítomnosti iontové a kovalentní vazby mezi atomy tvořící intermetalikum [6]. 
Křehkost intermetalik souvisí také s velikostí krystalografické mříže a stupněm uspořádání 
krystalografické struktury. S rostoucí velikostí krystalografické mříže a snižujícím se stupněm 
uspořádání struktury křehkost narůstá [5]. Pevnostní vlastnosti slitiny závisí na typu 
intermetalika přítomného ve struktuře, a tedy také na chemickém složení slitiny. S rostoucím 
množstvím Ni rostou také pevnostní vlastnosti slitiny [38]. Typickými oblastmi použití 
intermetalických fází jsou automobilový a letecký průmysl [4].  
Al3Ni – Tvorba intermetalické fáze Al3Ni probíhá ve slitinách Al-Ni v rozsahu 6 ÷ 42 
hm. % Ni. Teplota tání Al3Ni je 854°C a z intermetalik přítomných v rovnovážném diagramu 
Al-Ni (obr. 3.12) má nejnižší hustotu (4,1 g/cm3) [36, 39].  
 
Vzorek HV 
v odlitém stavu  
(bez další úpravy) 
58 ± 7 
21 m/s 200 ± 13 
37 m/s 370 ± 14 
52 m/s 
k měření příliš 
křehké 
Tab. 3.10 Závislost HV na rychlosti kotouče [35] 
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3.2 Technologie žárových nástřiků 
 
Technologiemi žárových nástřiků je dosahováno tvorby povlaku přivedením natavených, 
částečně natavených nebo jiným způsobem do plastického stavu přivedených kovových, 
keramických či plastových částic unášených v tomto stavu v proudu plynu až na povrch 
substrátu. Cílem výroby žárových povlaků je dosažení požadovaných vlastností povrchu 
součásti jako například zvýšení odolnosti proti opotřebení, korozivzdornosti, tvrdosti, 
pevnosti, elektrické a tepelné vodivosti, apod. [40, 41]. 
 
3.2.1 Princip technologie žárových nástřiků 
Do hořáku je přiváděna směs plynů, která je charakterizována svojí rychlostí, chemickým 
složením a teplotou (běžně 2540 ÷ 3150°C). Dále je do hořáku přiváděn přídavný materiál 
v podobě prášku, tyče nebo drátu. Ve spalovací komoře hořáku dochází k interakci palivové 
směsi plynů a přídavného materiálu. Při této interakci dochází k atomizaci přídavného 
materiálu, jejímž výsledkem je tvorba již výše zmíněných částic (obr. 3.13). Proces je silně 
závislý na zmíněných charakteristikách směsi plynů a charakteristikách přídavného materiálu, 
především na chemickém složení, teplotě tání, velikosti částic, distribuci velikosti částic, 
stabilitě za zvýšených teplot a rychlosti přivádění přídavného materiálu do spalovací komory 
hořáku [40, 41, 42].  
 
 
V případě použití přídavného materiálu v podobě prášku je důležitým parametrem 
procesu doba interakce hořící směsi plynů s práškem. Tato doba ovlivňuje míru natavení 
částic a množství vznikajících produktů oxidace na jejich volném povrchu. Částice, které jsou 
úplně roztaveny, vykazují vyšší reaktivitu s okolním prostředím, po dopadu na povrch 
substrátu vytvářejí lamelární strukturu s relativně dobrou adhezí či kohezí. Částečně natavené 
nebo zplastizované částice jsou méně reaktivní s okolním prostředím a méně deformované po 
dopadu na povrch substrátu ve srovnání s úplně roztavenými částicemi [40].      
Další důležitou veličinou procesu je kinetická energie částice přídavného materiálu před 
dopadem na povrch substrátu. Kinetická energie je úměrná rychlosti a teplotě částic. Změna 
teploty částic (ΔT) mezi tryskou hořáku a povrchem substrátu může být sledována  
ve dvou na sebe kolmých směrech. První směr je kolmý na směr nanášení roztavených částic 
přídavného materiálu. Teplota v tomto směru klesá od středu k povrchu proudu směsi plynů  
a částic. Teplotní rozdíl se pak výrazně prohlubuje s rostoucí dráhou částic. Druhý směr je 
totožný se směrem nástřiku. S rostoucí vzdáleností částic od výstupní trysky hořáku klesá 
jejich teplota a rychlost. Vysoká kinetická energie částic před dopadem na substrát zajišťuje 
jejich vysoký stupeň deformace, minimalizaci množství pórů a ovlivňuje tím výslednou 
hustotu povlaku. Rychlost unášených částic je dána rychlostí směsi plynů. S rostoucí rychlostí 
vstup směsi plynů do 
spalovací komory vstup přídavného 
materiálu 
        hořák 
povlak na substrátu  
proud palivové směsi 
plynů a částic 
přídavného materiálu 
Obr. 3.13 Proces žárového nástřiku [40] 
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částic rovněž klesá doba jejich přenosu od výstupní trysky hořáku na povrch substrátu. 
Následkem toho je zkrácena doba interakce směsi plynů s částicemi, kterou lze kompenzovat 
zvýšením entalpie hořící směsi plynů [40, 42]. 
 
3.2.2 Struktura a vlastnosti povlaků připravovaných žárovým nástřikem 
Roztavené částice mají před dopadem na povrch substrátu tvar kapky. Po interakci 
s povrchem nastává jejich deformace a tvorba struktury s typickou lamelární morfologií 
splatů. Na výslednou morfologii splatů, kohezi a porozitu má také zásadní vliv již výše 
zmíněná míra natavení částic. Po dopadu relativně malé kovové částice přídavného materiálu  
na povrch substrátu dochází k jejímu tuhnutí rychlostí přibližně 105 ÷ 108°C/s. Takto vysoká 
ochlazovací rychlost může mít za následek vznik splatů s amorfní strukturou [40, 42]. V tab. 
3.11 [43] jsou pro představu uvedeny hodnoty charakteristik nejčastěji používaných technik 
žárového nástřiku. 
 

















železné kovy 14 28 62 41 34+ 
neželezné kovy 21 21 70 41+ 34+ 
keramika - 14 - 34 - - 21+ 





železné kovy 35 (1) 35 (1) 50 (1) 40 (1) 40 (1) 
neželezné kovy 40 (1) 20 (1) 55 (1) 80 (2) 40 (1) 
keramika - 50 – 65 (1) - - 50 – 70 (1) 
karbidy - 50 – 60 (1) 65 (1) - 50 – 60 (1) 
Hustota  
(% z hustoty 
materiálu po 
tváření) 
železné kovy 90 90 98+ 90 95 
neželezné kovy 90 90 98+ 90 95 
keramika - 95 - - 95+ 




železné kovy 1,25 - 2,5 1,25 - 2,5 1,25 - 2,5 1,25 - 2,5 1,25 - 2,5 
neželezné kovy 1,25 - 5 1,25 - 5 2,5 - 5 1,25 - 5 1,25 - 5 
keramika - 0,4 - - 0,4 
karbidy - 0,4 0,6 - 0,4 
 
Oxidace přídavného materiálu 
S rostoucí dobou pohybu částic přídavného materiálu mezi tryskou hořáku a povrchem 
substrátu, která je funkcí rychlosti a dráhy částic, roste také množství produktů oxidace  
na povrchu těchto částic. K oxidaci dochází jak během pohybu částic k povrchu substrátu,  
tak i na ohřátém povrchu substrátu. Dopadající kovové částice jsou obaleny tenkou vrstvou 
oxidu, která se při interakci s povrchem substrátu a při deformaci narušuje. Výsledkem je 
vznik oxidických útvarů, jaké jsou znázorněny na obr. 3.14 [40]. S rostoucím množstvím 
oxidu ve struktuře povlaku roste i jeho tvrdost, odolnost proti opotřebení a klesá tepelná 
21 
 
vodivost. Obecně je však výskyt oxidů nežádoucí, protože negativně ovlivňují kohezní síly na 
rozhraní mezi splaty. Tvorbu oxidů je možné minimalizovat nástřikem v inertní atmosféře 
(Ar, N2, popř. vakuu), zvýšením rychlosti částic, a tedy zkrácením doby jejich transportu,  
a zvětšením průměrné velikosti částic (redukce plochy povrchu, z čehož vyplývá zmenšením 





 Adheze mezi substrátem a povlakem 
Jedním z důvodů dobré adheze mezi substrátem a povlakem je dostatečná odolnost součástí 
proti namáhání ve smyku. Mechanismus adheze, pro niž je bezprostřední kontakt substrátu  
a povlaku nezbytný, probíhá základními procesy jako je mechanické blokování v zámcích, 
teplotní, difuzní a chemický mechanismus. Důležitý pro rozvoj adheze je také vliv oxidačních 
procesů, zbytkových napětí a morfologie splatů [45]. 
Mechanické blokování v zámcích – Mechanická vazba mezi povrchem substrátu  
a povlakem hraje velmi významnou roli při rozvoji adheze a je ovlivněna mnoha aspekty. 
Mezi tyto patří například tlak, který vzniká při interakci natavené částice přídavného 
materiálu s povrchem substrátu. Růst zmíněného tlaku zlepšuje mechanickou vazbu. Zlepšení 
vazby je dále prohloubeno také růstem hustoty, viskozity a rychlosti částic přídavného 
materiálu a zvýšením drsnosti povrchu substrátu předchozím tryskáním. Naopak negativní 
vliv na mechanickou vazbu má vysoký rozdíl napětí na rozhraní mezi povlakem a povrchem 
substrátu.  
Teplotní mechanismus – Nejčastěji je teplotní mechanismus uplatněn při lokálním 
natavení povrchu substrátu jako výsledek transformace kinetické energie částice přídavného 
materiálu na teplo v okamžiku jejího střetu s povrchem. Uvažovány mohou být dílčí teplotní 
mechanismy pro tvorbu adheze, a to interakce nataveného povrchu substrátu a natavené 
částice nebo interakce, při níž je nataven buď povrch, anebo částice přídavného materiálu.  
Výsledkem zmíněných interakcí je tvorba kovové vazby, přičemž hlubší podstata teplotního 
mechanismu spočívá ve vzniku chemické vazby mezi atomy povrchu substrátu  
a atomy částic přídavného materiálu. 
Difuzní a chemický mechanismus – Bezprostřední kontakt povrchu substrátu a splatu 
podporuje tvorbu difuzního mechanismu. Jedná se o difuzi atomů nenataveného substrátu do 
taveniny přídavného materiálu. Pokud je nataven také povrch substrátu, současně probíhá 
difuze atomů přídavného materiálu do taveniny substrátu. V případě natavení obou 
zmíněných je dosažen vyšší difuzní koeficient, a tedy difuze proběhne do větší hloubky ve 
srovnání s případem, kdy je nataven pouze přídavný materiál. Difuze využívá také další 
Obr. 3.14 Plazmový nástřik povlaku na bázi niklové slitiny 
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proces, účastnící se na tvorbě adheze, a to chemický mechanismus. Výsledkem tohoto je 
tvorba intermetalických fází na rozhraní mezi povrchem substrátu a splaty, která je 
podmíněna dostatečně vysokou teplotou [45]. 
 
Porozita ve struktuře povlaku 
Příčinou porozity mohou být nenatavené (resp. částečně natavené) částice přídavného 
materiálu, které se vyznačují vyšší viskozitou a nižší schopností plastické deformace než zcela 
roztavené částice přídavného materiálu po dopadu na povrch substrátu (obr. 3.15) [40]. 
Dalšími příčinami pak mohou být například změna objemu částic (smrštění) během tuhnutí, 
nízká kinetická energie částic a vychýlení od kolmého dopadu částic (pro plasmový nástřik 
tolerance 90°±15°) (obr. 3.16) [40]. Porozita má za následek snížení koheze mezi splaty, 
snížení korozní odolnosti, nárůst opotřebení během provozu, zvětšení plochy reakce 
korozního prostředí s povrchem substrátu a snížení tvrdosti povlaku. Porozita, stejně jako 
tvorba oxidů, je významně ovlivněna volbou technologie žárového nástřiku a směsi plynů, 
které unášejí částice přídavného materiálu k povrchu substrátu (tab. 3.12) [44]. Z tab. 3.12 je 
patrné, že v případě technologie žárového nástřiku elektrickým obloukem je dosaženo menší 














HP/HVOF 25 mils < 1 2 
El. oblouk - vzduch 15 mils + EMAC 4,5 12,9 
El. Oblouk - N 5,8 5,6 
El. Oblouk - Ar 6,1 6,6 






Obr. 3.15 Typické defekty žárových nástřiků 
úhel nanášení částic  
směr nanášení částic  
pór  
Obr. 3.16 Tvorba pórů v důsledku vychýlení 
proudu směsi plynů a částic přídavného materiálu 
od směru kolmého k povrchu substrátu 
Tab. 3.12 Výsledky měření porozity a oxidace povlaku 
z korozivzdorné oceli SS-316L naneseného různými technikami 





3.2.3 Metody aplikace žárových nástřiků 
Žárový nástřik elektrickým obloukem 
Princip technologie 
Proces žárového nástřiku elektrickým obloukem je založen na tvorbě elektrického oblouku 
mezi dvěma drátovými elektrodami přídavného materiálu, které jsou do komory hořáku 
kontinuálně přiváděny podavačem drátů. Podmínkou tohoto procesu je použití materiálu, 
který umožňuje výrobu drátu a vede elektrický proud. Vysokou teplotou elektrického oblouku 
jsou dráty nataveny a vzniklá tavenina je unášena vysokorychlostním proudem vzduchu nebo 
inertních plynů (0,8 ÷ 1,8 m3/min) k povrchu substrátu. Během transportu taveniny dochází 
vlivem proudícího média k jejímu dělení na drobné částice, které přibližně odpovídají 
velikosti částic prášků používaných v ostatních technologiích žárových nástřiků (obr. 3.17) 
[40]. Po dopadu natavených částic na povrch substrátu dochází ke tvorbě povlaku s typickou 






Narozdíl od ostatních technologií dochází k natavení přídavného materiálu ještě před 
výstupem z hořáku a částice taveniny jsou ochlazovány okolním prostředím neprodleně po 
jejich výstupu. Z důvodu minimalizace tvorby produktů oxidace na povrchu částic taveniny 
při pohybu atmosférou je nutné minimalizovat dobu mezi výstupem částic z trysky hořáku a 
jejich dopadem na povrch substrátu. Rozměr částic taveniny klesá s rostoucím tlakem 
proudícího média, s rostoucím napětím na drátových elektrodách a se snižující se plochou 
příčného průřezu elektrod [40, 46].  
Zařízení pro žárový nástřik elektrickým obloukem je tvořeno zdrojem elektrického 
napětí, zdrojem stlačeného vzduchu, doplňovačem drátových elektrod, hořákem, který sestává 
z pláště, vzduchové trysky, vedení drátových elektrod, vzduchového uzávěru  
a clony elektrického oblouku, dále pak hadic a drátů [40, 48]. 
 
Charakteristiky povlaku  
Hlavní výhodou metody žárového nástřiku elektrickým obloukem je, oproti ostatním 
metodám, zachování relativně nízké teploty substrátu. Tato skutečnost umožňuje zhotovení 
povlaku žárovým nástřikem například na povrchu polymerů, dřeva, skla a jimi podobných 
materiálů [40]. Výsledná struktura povlaku je charakterizována relativně tenkými splaty  
a vyšším množstvím oxidů a pórů ve srovnání s technologií nástřiku plamenem a nástřiku 
plazmou. Splaty vznikají při dopadu částic přídavného materiálu na povrch substrátu. Tyto 
částice byly již dříve nataveny (při jejich vzniku), ale po průchodu tryskou hořáku proběhlo 







přídavný atomizační plyn 
Obr. 3.17 Princip žárového nástřiku elektrickým obloukem 
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dosáhnout například zmenšením rozměru částic taveniny vznikajících v oblouku, snížením 
rychlosti přivádění elektrod do hořáku, zvýšením hybnosti částic taveniny a snížením 
elektrického napětí pro minimalizaci přehřátí vznikající taveniny. Zmíněná opatření zajišťují 
redukci pórovitosti, zmenšení velikosti splatů  a podílu oxidů ve struktuře povlaku [40, 46].  
 
Vysokorychlostní nástřik plamenem (HVOF) 
Princip technologie 
Do hořáku je přiváděn kyslík (HVOF)/vzduch (HVAF), dále palivový plyn/kapalina (vodík, 
propylen, propan, acetylen, nebo kerosin), částice přídavného materiálu (zejména cermety  
či korozivzdorné oceli) a nosný plyn (dusík). Kyslík/Vzduch se mísí s palivovým plynem ve 
směsné komoře hořáku. Ve spalovací komoře dochází ke vznícení směsi plynů a následnému 
vzniku vysokotlakého plamene o teplotě 2500 ÷ 3500 K (2227 ÷ 3227°C).  
Do spalovací komory je dále přiváděn nosný plyn, který spolu s vysokotlakým plamenem 
urychluje částice přídavného 
materiálu v konvergentně 
divergentní trysce na rychlost  
300 ÷ 700 m/s. Částice v nosném 
plynu spolu s vysokotlakým 
plamenem jsou unášeny k povrchu 
substrátu, přičemž nastává jejich 
úplné roztavení, nebo pouze 
částečné natavení. Spalovací 
komora a tryska pistole pak bývají 
v průběhu nástřiku chlazeny vodou 
nebo vzduchem (obr. 3.18)  
[40, 49, 50, 51]. 
 
 Proces nástřiku je ovlivněn především rychlostí, velikostí a morfologií částic 
přídavného materiálu přiváděného do hořáku, rychlostí nosného a palivových plynů, typem 
palivového plynu, vzdáleností mezi hořákem a povrchem substrátu a rychlostí pohybu proudu 
částic po povrchu substrátu při nanášení povlaku. Vzdálenost hořáku od povrchu substrátu  
se pohybuje obvykle v rozsahu 150 ÷ 300 mm. Rychlost částic přídavného materiálu, 
související s typem hořáku a palivového plynu, ovlivňuje spolu se vzdáleností mezi hořákem 
a povrchem substrátu dobu pohybu částic k povrchu substrátu [40, 51]. 
 
Charakteristiky povlaku 
Technologie HVOF bývá používána obvykle pro tvorbu cermetových povlaků (WC/Co, 
Cr2C3/NiCr) s využitím například u lopatek leteckých turbín. Funkcí povlaku, jehož tloušťka 
se pohybuje obvykle v rozsahu 100÷300 μm, bývá zajištění ochrany substrátu proti 
mechanickému opotřebení a vysoká korozivzdornost. Optimální volbu představují cermety,  
které kombinují zmíněné požadavky s relativně vysokou houževnatostí. Vysoká rychlost 
částic, charakteristická pro metodu HVOF, zajišťuje tvorbu povlaku s porozitou nižší než 1%. 
Také je minimalizováno množství oxidů mezi splaty, které narušují odolnost povlaku proti 
korozi. Jakost, hustota a přilnavost vytvořeného povlaku jsou srovnatelné s metodou 









palivový plyn kyslík 






Žárový nástřik atmosférickou plazmou 
Princip technologie 
Plazma, čtvrtý stav skupenství hmoty, vzniká odtržením elektronů z atomů tvořících plyn 
(ionizace). Výsledná struktura plazmy je tvořena kladnými ionty plynu, elektrony a určitým 
množství atomů. Metodika žárového nástřiku plazmou využívá plynů na bázi Ar, Ar/He, 
Ar/H2, N2, N2/H2. Aby došlo k odtržení elektronu z elektronového obalu atomu plynu,  
je zapotřebí dodání určité energie, jejímž zdrojem může být například elektrický oblouk, 
popřípadě mikrovlnné pole nebo γ-záření. Po průchodu inertního plynu elektrickým obloukem 
dochází k jeho ohřevu (až na 20000°C i více v závislosti na vlastnostech plynu a schopnosti 
jeho ionizace dodáním určité energie), transformaci na plazma a expanzi, která produkuje 
nárůst tlaku plynu a jeho urychlení při výstupu z trysky plazmového hořáku. Elektrický 
oblouk vzniká mezi axiální wolframovou katodou a vodou chlazenou měděnou anodou,  
která současně tvoří výstupní trysku plazmového hořáku. Výsledná rychlost částic přídavného 
materiálu, unášených inertním plynem, dosahuje až rychlosti zvuku. Tato skutečnost má  
za následek zkrácení doby unášení roztavených částic před dopadem na povrch substrátu. 
Popisovaná metodika je velice efektivní vzhledem k aplikovanému inertnímu plynu či směsi 
plynů, vysoké teplotě a vysoké rychlosti částic přídavného prášku [40, 52, 53]. 
 
Charakteristiky povlaku 
Kombinací vysokého natavení částic a jejich zrychlení po průchodu tryskou hořáku je možné 
dosáhnout relativně vysoké hustoty povlaku, adheze a koheze mezi jednotlivými splaty. 
Z hlediska množství oxidů v povlaku může být metoda žárového nástřiku plazmou 
srovnatelná s metodou HVOF (vysokorychlostním nástřikem plamenem) 
a D-gun (detonační nástřik). Porozita povlaku zhotoveného plazmovým nástřikem závisí  
na parametrech procesu a aplikaci povlaku. Proto může její hodnota dosahovat i 40%, ale také 
i méně než 1%. Kvalita mikrostruktury povlaku je ovlivněna především teplotou částic 
přídavného materiálu a jejich kinetickou energií. Obě veličiny mají zásadní vliv na míru 
deformace roztavených částic a s ní souvisejícími strukturními parametry [40, 52]. 
 
Studený kinetický nástřik (Cold spray) 
Princip technologie 
Částice o průměrné velikosti 1 ÷ 50 μm jsou v trysce hořáku urychlovány vysokorychlostním 
proudem plynu (N2, He, vzduch, směs předešlých plynů) na rychlost 
300 ÷ 1200 m/s. Následuje střet částic s povrchem substrátu, který je provázen několika 
dílčími procesy. Nejdříve je uvažováno narušení oxidické vrstvy na povrchu urychlených 
částic a substrátu, dále se částice silně deformují za vzniku vysoké teploty (přeměna kinetické 
energie částic) a tlaku na rozhraní se substrátem a/nebo s částicemi již tvořícími povlak. Mezi 
nejvýznamnější parametry ovlivňující proces tvorby a výslednou strukturu povlaku patří 
teplota plynu, geometrie výstupní trysky, velikost částic přídavného materiálu, distribuce 
velikosti částic a jejich mechanické vlastnosti. Z hlediska velikosti částic je možné dosáhnout 
vyšší akcelerace a maximální rychlosti u částic menších než u větších. Rychlost částic 
ovlivňuje také hustota materiálu a použité směsi plynů. Výhoda metody studeného 
kinetického nástřiku oproti ostatním spočívá v relativně nízké teplotě vysokorychlostního 
proudu plynu (< 700°C), která nepřesahuje teplotu tání unášených částic a téměř absolutní 
minimalizaci jejich oxidace. Opodstatněním zvýšené teploty plynu je dosažení nadzvukové 







Charakteristiky povlaku  
Zhotovený povlak disponuje relativně vysokou pevností a nízkou houževnatostí. 
Vysokoteplotním tepelným zpracováním je pak možné houževnatost povlaku zvýšit.  
Na základě experimentu bylo zjištěno, že se zvýšením teploty použitého plynu narůstá modul 
pružnosti naneseného povlaku, a tedy i efektivnost procesu. Také menší průměr trysky 
zajišťuje zvýšení efektivity procesu. Typickým příkladem přídavných materiálů jsou 
například ferit, kovové slitiny s obsahem feritu, čisté prvky, kompozity, polymery, cermety, 
apod. [40, 54]. 
 











































4. Experimentální část 
 
4.1 Základní materiál 
Základním materiálem byl hliníkový podklad (plech) o komerční čistotě (99,5 hm.%)  
a nikl ve formě prášku o čistotě 99,0 hm.% s velikostí částic 20-45 μm. Hliníkový podklad 
tloušťky 5 mm byl broušen brusným papírem (# 600), leptán roztokem Tucker (45 ml HCl + 
15 ml HNO3 + 15 ml HF + 25 ml H2O) a čištěn v ultrazvukové lázni v acetonu se zaměřením 
na odstranění organických nečistot.  
 
 
4.2 Postup zpracování experimentálního materiálu 
 
4.2.1 Metodika aplikace niklového povlaku na hliníkový substrát 
Nikl ve formě prášku byl nanesen oboustranně na povrch hliníkového substrátu technologií 
HVOF (obr. 4.1). Do hořáku HVOF GLC5 (GTV GMBH) byl v průběhu žárového nástřiku 
přiváděn nosný plyn tvořený propanem (40 l/min), kyslíkem (160 l/min)  
a dusíkem (3.2 l/min). Průměrná tloušťka a plošná porozita vytvořeného povlaku byla měřena 
s využitím obrazové analýzy Stream Motion (Olympus). Stanovení průměrné tloušťky 
povlaku bylo provedeno na snímcích ze světelného mikroskopu Olympus GX-51 při zvětšení 
200x a průměrná tloušťka povlaku je 63,3 μm (směrodatná odchylka činí 5 μm). Pro měření 
plošné porozity byly použity snímky ze světelného mikroskopu při zvětšení 500x. 
Vyhodnocení plošné porozity bylo provedeno podílem hodnoty součtu plochy, kterou 
zaujímají póry a hodnoty součtu celkové plochy, na níž bylo měření prováděno. Dále byl 
hliníkový podklad s naneseným niklovým povlakem dělený kotoučovou pilou Discotom-2 fy 
Struers s využitím řezného kotouče 36TRE ~ 10S25 (Struers) na vzorky o rozměru 15 x 10 x 
5 mm.  
  
 
Obr. 4.1 Povlak na bázi niklu zhotovený technologií HVOF na hliníkovém substrátu (Olympus GX-51)  
a) 200x, b) 500x 
 
4.2.2 Tepelná expozice hliníkového substrátu s niklovým povlakem 
Vzorky byly tepelně zpracovány v peci LAC L09V. Návrh kombinací teploty a času expozice 
vzorků je uveden v tab. 4.1. Proces tepelného zpracování zahrnoval dosažení požadované 
teploty a následné vložení vzorků do komory pece. Dále proběhla časová prodleva pro 








opětovném dosažení nastavené teploty byla odměřena doba tepelné expozice  
(viz tab. 4.1), po ní následovalo ochlazení vzorků. Vzorky byly ochlazeny buď v peci, nebo 
na vzduchu při pokojové teplotě. Dále byla provedena separace vzorků kotoučovou pilou 
Discotom-2 fy Struers a jejich zalití za tepla s využitím automatického lisu PR-4 (LECO)  
a zalévací hmoty Dentacryl a MultiFast Green. Následně byly vzorky broušeny s využitím 
metalografického zařízení Struers Dap-7 a brusného papíru (Struers) v rozsahu drsnosti # 120 
- # 4000, leštěny pastou s diamantovou disperzí (3 μm, 1 μm - Urdiamant) a OP-S suspenzí 
(Struers) s disperzí částic oxidu křemičitého pro finální leštění. Struktura vzorků byla 
pozorována na metalografickém světelném mikroskopu Olympus GX-51 a dokumentována 
digitální kamerou DP 11. Struktura vzorků byla také pozorována na elektronovém 
rastrovacím mikroskopu PHILIPS XL30, na kterém byly prováděny i lokální bodové analýzy 
chemického složení u vzorku po tepelné expozici 900°C / 20 min (vzduch), pomocí energiově 
disperzního analyzátoru EDAX. U zmíněného vzorku bylo provedeno také stanovení typu 
krystalografické mřížky jednotlivých vytvořených fází s využitím rentgenové difrakce na 
přístroji X´Pert od fy PANAnalytical (Philips). Dále bylo provedeno měření plošného 
množství eutektika na vzorcích po tepelné expozici 900°C (vzduch) a 900°C (pec) dle tabulky 
4.1. Pro tento účel byla využita obrazová analýza Stream Motion (Olympus) a snímky ze 
světelného mikroskopu při zvětšení 100x. Také byla měřena tvrdost zmíněných vzorků 
metodou dle Brinella HBW5/62,5, dle normy ČSN EN ISO 6506-1, na digitálním tvrdoměru 
HBE300 fy LECO, vtisk byl vyhodnocen pomocí stereomikroskopu SZ61-TR a programu 
QuickPHOTO INDUSTRIAL 2.2 fy Olympus. Na každém vzorku byly provedeny 3 měření 
tvrdosti a výsledná tvrdost je určena jako aritmetický průměr těchto hodnot. Pomocí obrazové 
analýzy bylo vyhodnoceno také plošné množství Al3Ni v eutektiku slitin po tepelné expozici 
900°C (vzduch) a 700°C dle tabulky 4.1 s využitím snímků při zvětšení 500x. 
 
 
tepelná expozice + ochlazení na vzduchu 
t [min] 5 10 15 20 35 40 45 75 120 150 
T[°C] 
660   
 





      √ √     
700   
 
    √ 
 
√       
900 √ √ √ √   √         
tepelná expozice + ochlazení v peci 
t [min] 5 10 15 20 35 40 45 75 120 150 







Tab. 4.1 Návrh tepelného zpracování vzorků, tj. kombinací teploty a času 





4.3 Výsledky experimentu 
 
Hodnocení Al podkladu 
Hliníkový podklad (plech) komerční čistoty (99,5 %) byl vyroben technologií válcování za 
studena. Struktura hliníkového podkladu je tvořena malým množstvím pórů (< 1 %) [7]. 
 
Hodnocení Ni povlaku zhotoveného technologií HVOF na povrchu Al podkladu 
Výsledná porozita Ni povlaku má hodnotu 8,61 %. Tento výsledek není v souladu 
s informacemi, které uvádí literatura (porozita < 1 %) [44]. V odborné publikaci autorů L. 
Čelko a kol. je uvedena hodnota porozity povlaku zhotoveného technologií HVOF přibližně 8 
%. Tato skutečnost může být způsobena ne zcela vhodně nastavenými experimentálními 
podmínkami depozice, které nebyly předepsány výrobcem niklového prášku [7]. 
 
4.3.1 Metalografický rozbor Al-Ni slitin po tepelném zpracování 
 
U všech vzorků po tepelném zpracování je zřejmé, že difuze Ni proběhla za vzniku eutektika 
v celém objemu. Také byl u všech vzorků po tepelné expozici pozorován vznik určitého 
množství ultrajemného eutektika. V tabulce 4.2 je proveden souhrn hodnocení strukturního a 
fázového složení experimentálních vzorků po tepelné expozici. Podeutektické slitiny Al-Ni 
jsou z hlediska struktury tvořeny eutektikem a tuhým roztokem niklu v hliníku (Al) ve formě 
dendritů. Eutektikum je tvořeno částicemi Al3NiE, které mají tyčovou morfologii, a tuhým 
roztokem Al. Nadeutektické slitiny Al-Ni jsou tvořeny eutektikem (Al) + Al3NiE a primárně 
vyloučeným intermetalikem Al3Ni. Primární Al3Ni je možné rozlišit jako jehlicovité útvary a 
v některých případech také jako hrubé deskovité částice v porovnání s částicemi Al3NiE.    
 
 








660/120 (Al) + Al₃Ni (Al) + E podeutektická ano 
660/150 (Al) + Al₃Ni Al₃NiI + E nadeutektická ano 
680/45 (Al) + Al₃Ni (Al) + E podeutektická ano 
680/75 (Al) + Al₃Ni Al₃NiI + E nadeutektická ano 
700/35 (Al) + Al₃Ni Al₃NiI + E nadeutektická ano 
700/45 (Al) + Al₃Ni Al₃NiI + E nadeutektická ano 
900/5 (Al) + Al₃Ni (Al) + E podeutektická ano 
900/10 (Al) + Al₃Ni Al₃NiI + E nadeutektická ano 
900/15 (Al) + Al₃Ni (Al) + E podeutektická ano 
900/20 (Al) + Al₃Ni Al₃NiI + E nadeutektická ano 
900/40 (Al) + Al₃Ni (Al) + E podeutektická ano 








900/5 (Al) + Al₃Ni Al₃NiI + E nadeutektická ano 
900/10 (Al) + Al₃Ni (Al) + E podeutektická ano 
900/15 (Al) + Al₃Ni (Al) + Al₃NiI +E obě varianty ano 
      
Tab. 4.2 Souhrnné hodnocení strukturního a fázového složení experimentálních vzorků po tepelné expozici 
korespondující s tab. 4.1 
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Po tepelném zpracování T = 660°C / 120 min (obr. 4.2 – 4.4) je pozorována přítomnost 
podeutektické struktury v celém objemu vzorku. Patrné jsou také nepravidelné póry vytvořené 
během tepelné expozice ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl v kontaktu 
s podložkou uvnitř pece. Výsledkem tepelného zpracování T = 660°C / 150 min (obr. 4.5 – 
4.7) je naopak nadeutektická struktura. Primární částice Al3Ni jsou pozorovány zejména ve 
středové oblasti vzorku. Ve struktuře po tepelném zpracování T = 660°C / 150 min je patrná 
tvorba většího množství ultrajemného eutektika (Al) + Al3Ni, než je tomu v případě tepelného 
zpracování T = 660°C / 120 min. Po delší době tepelné expozice při teplotě T = 660°C je 
pozorováno také zhrubnutí eutektických částic Al3Ni ve slitině. V případě obou zmíněných 
tepelných zpracování při teplotě T = 660°C jsou patrné zbývající části Ni povlaku ze strany 
povlakovaného povrchu vzorku, který byl v kontaktu s podložkou uvnitř pece. 
Výsledkem tepelného zpracování T = 680°C / 45 min (obr. 4.8 a 4.9) je tvorba 
podeutektické struktury v celém objemu vzorku. Oproti nižší teplotě došlo v průběhu této 
tepelné expozice k úplnému rozpuštění Ni povlaku na povlakovaném povrchu vzorku, který 
byl v kontaktu s podložkou uvnitř pece.  Na rozdíl od tepelného zpracování T = 660°C / 120 
min nejsou v případě expozice T = 680°C / 45 min ve slitině patrné póry. Po tepelném 
zpracování T = 680°C / 75 min (obr. 4.10 a 4.11) je pozorována přítomnost nadeutektické 
struktury v celém objemu vzorku. Slitina po tepelném zpracování 660°C / 150 min obsahuje 
větší množství ultrajemného eutektika, než je tomu v případě slitiny po tepelném zpracování  
T = 680°C / 75 min.  
Ve slitině po tepelném zpracování T = 700°C / 35 min (obr. 4.12 a 4.13) je v celém 
objemu pozorována nadeutektická struktura. Po tepelném zpracování T = 700°C / 45 min  
( obr. 4.14 a 4.15) je ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl v kontaktu 
s podložkou uvnitř pece, dosažena nadeutektická struktura, kdežto na protilehlé straně jsou 
patrné oblasti se strukturou podeutektickou. Dále je zřejmé, že po tepelné expozici T = 700°C 
/ 45 min došlo na rozdíl od expozice T = 700°C / 35 min k úplnému rozpuštění Ni povlaku ze 
strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl v kontaktu s podložkou uvnitř pece, 
kdežto na straně protilehlé jsou v obou případech tepelného zpracování patrné zbývající části 
Ni povlaku. Taktéž jsou ve slitinách po provedení obou zmíněných tepelných expozic 
pozorovány nepravidelné póry, a to především ze strany povlakovaného povrchu vzorku, 
který nebyl v kontaktu s podložkou uvnitř pece. 
Výsledkem tepelného zpracování T = 900°C / 5 min (vzduch) (obr. 4.16 a 4.17),  
T = 900°C / 15 min (vzduch) (obr. 4.21 a 4.22) a T = 900°C / 40 min (vzduch) (obr. 4.27  
a 4.28) je tvorba podeutektické struktury v celém objemu vzorku. Po tepelné expozici  
T = 900°C / 15 min (vzduch) je zřejmá přítomnost většího množství tuhého roztoku (Al), než 
je tomu u zbylých dvou uvedených expozic. Z výsledků tepelného zpracování T = 900°C / 40 
min (vzduch) jsou ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl v kontaktu 
s podložkou uvnitř pece, patrné nepravidelné póry o rozměru přibližně 0,5 mm. V případě 
všech tří zmíněných tepelných expozic je pozorováno úplné rozpuštění Ni povlaku na 
povlakovaném povrchu vzorku, který byl v kontaktu s podložkou uvnitř pece, přičemž na 
protilehlé straně jsou ve všech třech případech tepelného zpracování patrné zbývající části Ni 
povlaku. Po tepelném zpracování T = 900°C / 10 min (vzduch) (obr. 4.18 – 4.20)  
a T = 900°C / 20 min (vzduch) (obr. 4.23 – 4.26) je pozorována přítomnost nadeutektické 
struktury v celém objemu vzorku. Ve struktuře jsou po tepelné expozici T = 900°C / 10 min 
(vzduch) ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl v kontaktu s podložkou uvnitř 
pece, patrné řetízky hrubých částic primárního Al3Ni. Ve středové oblasti jsou pak patrné 
relativně velké a nepravidelné póry. V porovnání s tepelným zpracováním T = 900°C / 10 min 
(vzduch) se tepelné zpracování T = 900°C / 20 min (vzduch) vyznačuje menším množstvím 
částic primárního Al3Ni, které navíc nevytvářejí řetízky, a větším množstvím ultrajemného 
eutektika v objemu vzorku. 
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Ve slitině po tepelném zpracování T = 900°C / 5 min (pec) (obr. 4.29 a 4.30) je na 
rozdíl od stejné tepelné expozice s ochlazením na vzduchu v celém objemu pozorována 
nadeutektická struktura. V provnání s nadeutektickými strukturami vzorků dosažených po 
tepelném zpracování T = 900°C / 10 a 20 min (vzduch) je po expozici T = 900°C / 5 min 
(pec) patrné výrazné zhrubnutí jak primárních, tak eutektických částic Al3Ni. V příčném 
průřezu hrubých primárních částic Al3Ni jsou navíc patrné uzavřené oblasti tuhého roztoku 
(Al). Výsledkem tepelného zpracování T = 900°C / 10 min (pec) (obr. 4.31 a 4.32) je  
na rozdíl od stejné tepelné expozice s ochlazením na vzduchu tvorba podeutektické struktury 
v celém objemu vzorku. V porovnání s podeutektickými strukturami vzorků dosažených po 
tepelném zpracování T = 900°C / 5, 15  40 min (vzduch) je po expozici T = 900°C / 10 min 
(pec) patrné výrazné zhrubnutí nejen eutektických částic Al3Ni, ale také zrn tuhého roztoku 
(Al). Ve slitině po tepelné expozici T = 900°C / 10 min (pec) jsou zejména ze strany 
povlakovaného povrchu vzorku, který byl v kontaktu s podložkou uvnitř, patrné nepravidelné 
póry vytvořené mezi zrny (Al) a eutektickými buňkami.  Po tepelném zpracování T = 900°C / 
15 min (pec) (obr. 4.33 a 4.34) je ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl 
v kontaktu s podložkou uvnitř pece, pozorována přítomnost podeutektické struktury, přičemž 





Obr. 4.2 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 660°C / 120 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
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Obr. 4.3 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 660°C / 120 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
Obr. 4.4 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
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Obr. 4.5 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 660°C / 150 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
 
 
Obr. 4.6 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
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Obr. 4.7 Struktura slitiny ve středové oblasti příčného průřezu vzorku- 660°C / 150 min 
(vzduch) (Olympus, 100x) 
primární Al3Ni 
Obr. 4.8 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 680°C / 45 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
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Obr. 4.9 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 680°C / 45 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
 
 
Obr. 4.10 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
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Obr. 4.11 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 680°C / 75 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
 
Obr. 4.12 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 700°C / 35 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
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Obr. 4.13 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 700°C / 35 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
 
Obr. 4.14 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 700°C / 45 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
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Obr. 4.15 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 700°C / 45 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
 
 
Obr. 4.16 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 5 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
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Obr. 4.17 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 5 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
 
Obr. 4.18 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 10 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
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Obr. 4.19 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 10 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
 
Obr. 4.20 Struktura slitiny ve středové oblasti příčného průřezu vzorku- 900°C / 10 min 
(vzduch) (Olympus, 50x) 
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Obr. 4.21 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 15 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
 
Obr. 4.22 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 15 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
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Obr. 4.23 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 20 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
 
Obr. 4.24 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 20 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
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Obr. 4.25 Struktura slitiny ve středové oblasti příčného průřezu vzorku- 900°C / 20 min 
(vzduch) (Olympus, 100x) 
 
Obr. 4.26 Struktura slitiny ve středové oblasti příčného průřezu vzorku- ultrajemné 
eutektikum, 900°C / 20 min (vzduch) (Philips, 1000x) 
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Obr. 4.27 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 40 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
 
Obr. 4.28 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 40 min (vzduch) (Olympus, 100x) 
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Obr. 4.29 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 5 min (pec) (Olympus, 100x) 
 
Obr. 4.30 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 5 min (pec) (Olympus, 100x) 
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Obr. 4.31 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 10 min (pec) (Olympus, 100x) 
 
Obr. 4.32 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 10 min (pec) (Olympus, 100x) 
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Obr. 4.33 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 15 min (pec) (Olympus, 100x) 
 
Obr. 4.34 Struktura slitiny ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který nebyl  
v kontaktu s podložkou- 900°C / 15 min (pec) (Olympus, 100x) 
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4.3.2 Lokální bodová analýza chemického složení a fázová analýza vybrané  
           Al-Ni slitiny 
 
Místa, kde byla provedena lokální bodová analýza chemického složení na experimentálním 
vzorku po tepelné expozici 900°C / 20 min (vzduch), jsou vyznačena na obr. 4.35.  
Z kvantitativních výsledků, které jsou uvedeny v tabulce 4.3, je patrné, že v pozicích 1, 2 a 3 
činí množství Al 99,7 at.% a množství Ni 0,3 at.%. V těchto pozicích je tedy předpokládána 
přítomnost tuhého roztoku (Al). V pozicích 4 – 12 se však množství Al pohybuje v rozsahu 
76,4 - 85,5 at.% a množství Ni se pohybuje v rozsahu 12,4 – 23,2 at.%, přičemž je 
identifikována také přítomnost Fe, a to v rozsahu 0,3 – 2,4 at.%. Ve výše zmíněných pozicích 
4 – 12 je tedy předpokládána přítomnost intermetalika Al3Ni. Dále je patrný výrazný rozdíl  






pozice hm. % Al hm. % Ni hm. % Fe at. % Al at. % Ni at. % Fe 
1 99,4 0,6 - 99,7 0,3 - 
2 99,3 0,7 - 99,7 0,3 - 
3 99,4 0,6 - 99,7 0,3 - 
4 68,5 27,8 3,7 82,4 15,4 2,2 
5 73,2 23,0 3,8 85,5 12,4 2,1 
6 73,0 23,0 4,0 85,3 12,4 2,3 
7 67,6 28,3 4,1 81,9 15,7 2,4 
8 68,5 27,9 3,6 82,5 15,4 2,1 
9 59,8 39,6 0,6 76,4 23,2 0,4 
10 70,9 28,7 0,4 84,1 15,6 0,3 
11 69,5 30,0 0,5 83,2 16,5 0,3 
12 66,6 32,8 0,6 81,2 18,4 0,4 





























Záznam z RTG měření představuje kvalitativní hodnocení experimentálního vzorku po 
tepelné expozici 900°C / 20 min (vzduch), jak je uvedeno na obr. 4.36. Výsledkem měření je 





























Obr. 4.36 Záznam RTG měření na experimentálním vzorku po tepelné expozici  
900°C / 20 min (vzduch) 
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4.3.3 Vlastnosti připravených Al-Ni slitin 
 
Závislost tvrdosti na plošném zastoupení eutektika u experimentálních vzorků po 
tepelné expozici na teplotě 900°C po ochlazení na vzduchu a po ochlazení v peci dle tabulky 







Závislost plošného množství Al3NiE v eutektiku na době tepelné expozice pro 
experimentální vzorky po tepelné expozici 900°C (vzduch) a 700°C (vzduch) dle tabulky 4.1 
































Obr. 4.37 Závislost tvrdosti HBW na plošném množství eutektika po tepelné expozici 900°C 
(ochlazení na vzduchu) a 900°C (ochlazení v peci)  
900/x- T [°C]/t [min], pec- ochlazení v peci, vzduch- ochlazení na vzduchu 
 
a) b) 
Obr. 4.38 Závislost plošného zastoupení Al3NiE v eutektiku na době tepelné expozice pro experimentální 
vzorky po tepelné expozici na teplotě 900°C (vzduch) a 700°C (vzduch) 




5. Diskuze výsledků 
 
Z metalografického rozboru je patrné, že u vzorku po delší době tepelného zpracování 
za teploty T = 660°C v porovnání s kratší dobou expozice dochází ke tvorbě nadeutektické 
struktury. Takový výsledek je způsoben delší dobou difúze atomů Ni a tedy větším 
obohacením slitiny těmito atomy. Současně je s delší dobou tepelné expozice pozorováno 
hrubnutí částic Al3NiE, které probíhá difúzním mechanizmem. 
Po tepelném zpracování T = 680°C / 45 min (viz obr. 4.8 a 4.9) došlo na rozdíl od 
teploty expozice T = 660°C ke kompletnímu rozpuštění Ni povlaku ze strany povrchu vzorku, 
který byl v kontaktu s podložkou uvnitř pece, přičemž na protilehlé straně jsou patrné zbylé 
části Ni povlaku. Příčinou rozdílu v množství rozpuštěného Ni povlaku ze strany povrchu, 
který byl v kontaktu s podložkou, mezi vzorky po tepelné expozici T = 680°C / 45 min a po 
expozici za teploty T = 660°C může být vyšší difuzivita atomů Ni, která je dosažena s vyšší 
teplotou expozice. Dalším možným předpokladem rozdílu v množství rozpuštěného Ni 
povlaku je vliv rozdílu mezi tloušťkou Ni povlaku ze strany povrchu, který byl v kontaktu 
s podložkou u vzorků po expozici za teploty T = 660°C a po tepelném zpracování T = 680°C / 
45 min. V případě menší tloušťky Ni povlaku u tepelně zpracovaného vzorku T = 680°C / 45 
min v porovnání se  vzorkem zpracovaným za teploty T = 660°C by bylo preciznější 
rozpuštění Ni povlaku očekáváno. Skutečnost, že po tepelném zpracování T = 680°C / 45 min 
došlo ke kompletnímu rozpuštění Ni povlaku ze strany povrchu vzorku, který byl v kontaktu 
s podložkou uvnitř pece, přičemž na protilehlé straně jsou patrné zbylé části Ni povlaku 
koresponduje s předpokladem o pomalejším ochlazování vzorku ze strany povrchu, který byl 
v kontaktu s podložkou. Pomalejší ochlazení vzorku ze strany povrchu, který byl v kontaktu 
s podložkou, patrně souvisí s pomalejším ochlazováním podložky v porovnání s pecní 
atmosférou (vzduch). Z tohoto důvodu zřejmě probíhá difuze atomů Ni povlaku ze strany 
povrchu vzorku, který byl v kontaktu s podložkou, delší dobu a Ni povlak je tedy v porovnání 
s protilehlým povrchem rozpuštěn precizněji. Uvažován může být dále také rozdíl tloušťky Ni 
povlaku protilehlých povrchů, přičemž kompletní rozpuštění Ni povlaku ze strany povrchu, 
který byl v kontaktu s podložkou, mohlo být způsobeno jeho menší tloušťkou v porovnání 
s tloušťkou povlaku na protilehlém povrchu.  
Reálnost výše zmíněného předpokladu o pomalejším ochlazování vzorku ze strany 
povrchu, který byl v kontaktu s podložkou, je podpořena výsledky po tepelném zpracování  
T = 900°C / 5; 15 a 40 min (vzduch), kde je také pozorováno úplné rozpuštění Ni povlaku na 
povrchu vzorku, který byl v kontaktu s podložkou uvnitř pece, přičemž na protilehlé straně 
jsou opět patrné zbylé části Ni povlaku. Po tepelném zpracování 700°C / 45 min (viz obr. 4.14 
a 4.15) je ze strany povlakovaného povrchu vzorku, který byl v kontaktu s podložkou, 
pozorován vznik nadeutektické struktury, kdežto na straně protilehlé jsou pozorovány oblasti 
podeutektické struktury. I tato skutečnost podporuje předpoklad o delší době difúze atomů Ni 
povlaku na straně povrchu vzorku, který byl v kontaktu s podložkou a dosažení vyšší 
koncentrace Ni ve slitině.  
Při porovnání výsledků tepelného zpracování 900°C / 10 min (vzduch) (viz obr. 4.18 – 
4.20) a 900°C / 10 min (pec) (viz obr. 4.31 a 4.32) je patrný vliv rozdílu tloušťky Ni povlaku 
na výslednou strukturu jednotlivých vzorků. Ochlazení v peci je velmi pomalý proces, 
přičemž je uvažována delší doba difúze a preciznější rozpuštění Ni povlaku, než je tomu 
v případě ochlazení na vzduchu. Uvedený předpoklad je v souladu s dosažením vyšší 
koncentrace Ni ve slitině a tedy dosažením nadeutektické struktury. Zmíněné výsledky 
uvedené v tab. 4.2 představují opačné chování patrně způsobené menší průměrnou tloušťkou 
Ni povlaku u vzorku ochlazovaného v peci ve srovnání se vzorkem ochlazeným na vzduchu. 
Obdobný výsledek je pozorován také při porovnání struktury vzorků po tepelné expozici  
900 °C / 5 min (pec) (viz obr. 4.29 a 4.30) a 900 °C / 10 min (pec), přičemž nadeutektická 
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struktura je předpokládána po delší době tepelné expozice. V porovnání se strukturou po 
tepelném zpracování T = 900°C / 10 a 20 min (vzduch) je po tepelné expozici 900°C / 5 min 
(pec) pozorováno výrazné zhrubnutí primárních i eutektických částic Al3Ni. Zhrubnutí je 
způsobeno výrazně delší dobou difúze u vzorku ochlazovaného v peci, než je tomu u vzorku 
ochlazovaného na vzduchu. V příčném průřezu hrubých částic Al3NiI slitiny po tepelném 
zpracování 900°C / 5 min (pec) jsou pozorovány uzavřené oblasti tuhého roztoku (Al). Za 
předpokladu, že se oblast (Al) nachází v uzavřeném objemu částice Al3NiI, může být tento 
výsledek způsoben difúzí atomů Ni z uzavřené oblasti do jejího okolí, resp. difúzí atomů Al 
do uzavřené oblasti. Ovšem pokud se ve skutečnosti oblast (Al) nenachází v uzavřeném 
objemu částice Al3NiI, potom pozorovaný výsledek souvisí pouze s tvarem částice. Bližší 
informaci o tvaru částice by bylo možné získat s využitím tomografie.  
Vznik pórů v průběhu tepelného zpracování patrný zejména v blízkosti povrchu 
experimentálních vzorků lze vysvětlit na základě Kirkendallova efektu. Obecně se jedná o 
tvorbu pórů v průběhu difúze komponent s odlišným difúzním koeficientem přes mezifázové 
rozhraní vytvořené těmito komponentami. V tomto konkrétním případě probíhá během 
tepelné expozice experimentálních vzorků současná difúze atomů Ni do Al substrátu a atomů 
Al do Ni povlaku. Z důvodu dominantní difuze Al do Ni bude probíhat přechod atomů Al přes 
mezifázové rozhraní rychleji, než je tomu u Ni. Výsledkem tohoto procesu je tvorba vakancí 
v Al substrátu. Dále probíhá nahromadění takto vzniklých vakancí a dochází k tvorbě 
viditelných pórů. Z předchozího vyplývá, že ke tvorbě pórů, jak ji popisuje Kirkendallův 
efekt, je nezbytná vakantní difuze komponent [55, 56]. 
Chemické složení v pozici 1, 2 a 3 dle tab. 4.3 odpovídá neuspořádanému tuhému 
roztoku (Al). Vzhledem k možnosti částečného průniku interakční oblasti primárního svazku 
elektronů se zkoumaným vzorkem do intermetalika Al3Ni se může jednat také o čistý hliník. 
Výsledky chemického složení z pozic 4 – 12 téměř odpovídají stechiometrii Al3Ni. Jako 
příčina možné odchylky od stechiometrie intermetalika Al3Ni může být opět uvažován 
částečný průnik interakční oblasti primárního svazku elektronů se zkoumaným vzorkem do 
tuhého roztoku (Al). Přednostní orientace fází (Al) a Al3Ni vyhodnocených RTG měřením 
reflektuje přítomnost textury ve sledovaném vzorku. 
Obě strukturní varianty, jak nadeutektická, tak podeutektická, vykazují růst tvrdosti 
HBW s rostoucím množstvím eutektika (Al) + Al3NiE, jak je patrné z obr. 4.37. Množství 
částic Al3NiE v eutektiku se na základě výsledků uvedených na obr. 4.38 pohybuje v rozsahu  
14 – 20%. Tento rozsah množství Al3NiE přibližně odpovídá rozsahu 12 – 15% Al3NiE 
stanovenému na základě pákového pravidla z diagramu Al-Ni [36]. 
Experimentální vzorky jsou po tepelné expozici značně deformovány. Deformace je 
způsobena natavením vzorku a deformováním vzniklé vrstvy oxidů na bázi hliníku, která 


















Z výsledků hodnocení Al-Ni slitin po navrhnutém tepelném zpracování, 
metalografickém rozboru, lokální bodové analýze chemického složení, fázové analýze  
a vyhodnocení vlastností lze stanovit následující závěr: 
 
 Výsledná porozita Ni povlaku zhotoveného technologií HVOF má hodnotu 8,61 %. 
 U všech tepelně zpracovaných vzorků je patrné, že difúze Ni proběhla v celém objemu. 
 Výsledkem tepelného zpracování jsou slitiny tvořené podeutektickou a nadeutektickou 
strukturou. Podeutektická struktura je tvořena eutektikem (Al) + Al3NiE a tuhým roztokem 
(Al). Nadeutektická struktura je tvořena eutektikem (Al) + Al3NiE a primárním 
intermetalikem Al3Ni. Intermetalikum Al3Ni
E má tyčovou morfologii. Primární Al3Ni je 
vyloučeno v podobě jehlicovitých útvarů a v některých případech také jako hrubé 
deskovité částice ve srovnání s částicemi Al3NiE. U všech vzorků je po tepelné expozici 
pozorován vznik určitého množství ultrajemného eutektika (Al) + Al3NiE. 
 Na výslednou strukturu slitiny má vliv teplota a doba tepelné expozice, tloušťka Ni 
povlaku a rychlost ochlazování vzorku. 
 Z kvantitativních výsledků lokální bodové analýzy chemického složení je patrné, že tuhý 
roztok (Al) obsahuje 0,3 at.% Ni a v pozicích, které odpovídají intermetaliku Al3Ni se 
množství Ni pohybuje v rozsahu 12,4 – 23,2 at.% Ni. V případě tuhého roztoku (Al) se 
může jednat také o čistý hliník vzhledem k možnosti částečného průniku interakční oblasti 
primárního svazku elektronů se zkoumaným vzorkem do intermetalika Al3Ni. Jako příčina 
možné odchylky od stechiometrie intermetalika Al3Ni může být opět uvažován částečný 
průnik interakční oblasti primárního svazku elektronů se zkoumaným vzorkem do tuhého 
roztoku (Al). 
 Tvorba přednostně orientované fáze (Al) podle roviny (022) a Al3Ni podle roviny (002) 
reflektuje přítomnost textury u vybrané slitiny Al-Ni. 
 S rostoucím množstvím eutektika (Al) + Al3NiE roste tvrdost vzorků HBW. 
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8. Přehled použitých zkratek a symbolů 
 
k0  rovnovážný rozdělovací koeficient [-] 
HV  Tvrdost dle Vickerse 
Tm  teplota tání [°C] 
ρ  hustota [g/cm3] 
E  modul pružnosti v tahu [GPa] 
Gv  modul pružnosti ve smyku [GPa] 
Kv  objemový modul pružnosti [GPa] 
ν  Poissonův poměr [-] 
ΔT  rozdíl teplot [°C] 
HVOF  Vysokorychlostní nástřik plamenem 
Al₃NiI  primární intermetalikum Al3Ni 
Al₃NiE  intermetalikum Al3Ni v eutektiku (Al) + Al3Ni 
 
 
